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В предлагаемой монографии сделана попытка обобщить 
и дополнить имеющиеся в литературе сведения использования 
редкоземельных металлов в сварочных материалах, предназ-
наченных для сварки сталей различных структурных классов. 
На основании экспериментальных данных сформулиро-
ваны основные положения, позволяющие судить о механизме 
воздействия редкоземельных металлов на структуру, механи-
ко-технологические и специальные свойства металла сварных 
швов. 
Особое внимание уделено изучению взаимодействия 
редкоземельных металлов с О2, S, C, H в процессе образова-
ния сварных швов. 
Изложены современные представления о влиянии малых 
добавок редкоземельных металлов на процессы первичной и 
вторичной кристаллизации литой углеродистой стали и ме-
талла сварных швов при электродуговой сварке. Освещены 
структурные и фазовые превращения. 
Приведено обоснование выбора редкоземельных метал-
лов и, на основании обширного экспериментального материа-
ла, установлены оптимальные количества микродобавок в 
присадочные сварочные материалы, обеспечивающие повы-
шение служебных свойств металла сварных швов. 
Автор не претендует на решение всей сложной пробле-
мы использования редкоземельных металлов в сварочных 
материалах, однако проведенное им обобщение является по-
лезным для понимания сущности процессов, происходящих 
при образовании сварных швов с участием добавок редкозе-
мельных металлов. 
Выражаю свою искреннюю признательность рецензен-
там: Дяченко С.С., д. т. н., проф. ХНАДУ; Соболю О.В., док. 
физ. мат. наук. проф. НТУ «ХПИ»; Размышляеву А.Д. д.т.н. 
проф. ПГТУ за существенные замечания при рецензиирова-
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нии книги, а также кандидатам технических наук, доцентам 
Дощечкиной И.В., Кафтанову С.В. (преждевременно ушед-
шему из жизни), кандидату технических наук Балан Л.Н. 
за совместно проведенный ряд оригинальных экспериментов, 
результаты которых приведены в монографии. 
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Тенденция повышения качества металлических мате 
риалов, характеризующихся высокой прочностью и пластич-
ностью в сочетании с другими специфическими свойствами, 
такими как хладостойкость, коррозионная стойкость, окали-
ностойкость, жаропрочность и др., не теряет своей актуально-
сти, однако возможности значительного повышения служеб-
ных свойств конструкционных материалов путем 
традиционного легирования, по-видимому, ограничены [1]. 
Применение редкоземельных металлов (РЗМ) открывает 
широкие возможности для улучшения служебных свойств 
железоуглеродистых сплавов и их сварных соединений. 
Введение РЗМ в металлические материалы весьма пер-
спективно: благоприятно сказывается на формировании 
структуры, приводит к заметному возрастанию вязкости и 
пластичности при тех же, а иногда и более высоких значениях 
прочностных характеристик. В результате повышается коэфи-
циент использования металла, увеличивается надежность ма-
шин при снижении их материалоемкости без заметного изме-
нения соотношения цена/свойства [2-5]. 
Редкоземельные металлы разделяют на две подгруппы – цериевую 
(«легкую») и иттриевую («тяжелую»). В цериевую подгруппу входят: 
церий, празеодим, неодим, прометий, самарий, европий и гадолиний; в 
иттриевую: иттрий, тербий, диспрозий, гольмий, эрбий, тулий, иттербий и 
лютеций [2]. Содержание РЗМ в земной коре в 3 раза больше, чем цинка, в 
5 раз больше кобальта, в 10 раз больше свинца и более чем в 100 раз – 
молибдена, вольфрама и благородных металлов. Наиболее распростране-
ны иттрий и церий. 
За последние 20 лет выросло и продолжает увеличиваться примене-
ние как чистых РЗМ, так и сплавов с другими элементами, а также в виде 
ферросплавов и комплексных лигатур [6]. В связи с этим, вырос рынок 
РЗМ. Согласно [7-9] с 1964 по 1997 г.г. он увеличился в 7 раз, а с 1997 по 
2007 г.г. – более чем в 20 раз. Основными потребителями являются про-
мышленно развитые страны – США, Япония, Китай, Европейские страны 
[8]. 
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Одной из важнейших областей промышленности многих стран, по-
требляющих РЗМ, является металлургия. Так, в Китае объемы потребле-
ния РЗМ в металлургии составляет более 43% [9]. 
В металлургии РЗМ используются в качестве модификаторов, ра-
финирующих и микролегирующих добавок при производстве жаропроч-
ных, жаростойких, коррозионностойких, хладостойких сталей и сплавов, а 
также чугунов. 
Некоторые страны бывшего СССР, в том числе и Украина, облада-
ют богатейшими сырьевыми ресурсами РЗМ. Освоено промышленное 
производство оксидных и чистых индивидуальных продуктов, являющих-
ся сырьем для комплексных лигатур и ферросплавов [6, 10].  
Анализ патентов и авторских свидетельств, выданных в 
СССР за последние 10 лет его существования, показал, что на 
каждые 100 составов металлических материалов в 30 имеются 
РЗМ. Из составов, предназначенных для использования в сва-
рочном производстве, РЗМ содержит каждый десятый. 
Объем и интенсивность исследовательских работ по 
проблеме применения РЗМ за период, начиная с 1975 г., были 
значительными. К ним следует отнести, прежде всего, работы, 
выполняемые в ИМЕТ им. А.А. Байкова, ИПЛ, ЦНИИЧМ 
им. Бардина, ЦНИИТМАШ, ИЭС им. Е.О. Патона, МИСиС, а 
также в ряде других институтов и лабораторий. Несмотря на 
значительный прогресс в развитии теории и практики приме-
нения РЗМ в металлургии, в сварочном производстве их при-
менение сдерживается. Это связано, с одной стороны, с не-
достаточной изученностью влияния РЗМ на металл сварного 
шва. С другой с тем, что основные параметры, влияющие на 
кинетику формирования и роста кристаллов, скорость кри-
сталлизации, температура перегрева, объем и интенсивность 
перемешивания расплава, определяющие в конечном итоге 
структуру и свойства затвердевшего металла, при литье и 
сварке в большой степени отличны друг от друга. Поэтому 
нет надежных предпосылок использования в полной мере 
результатов исследований по влиянию РЗМ на процессы, 
происходящие при образовании отливок, для объяснения 
идентичных явлений, протекающих в сварочной ванне.  
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Вышеуказанные факты не позволяют сформулировать науч-
нообоснованные рекомендации по эффективному использо-
ванию РЗМ в сварочном производстве без проведения  
глубоких целенаправленных исследований. 
Приоритетным в XXI веке, как отмечает академик По-
ходня И.К. [11], анализируя состояние и тенденции мирового 
развития сварочного производства, будет являться направле-
ние по созданию сварочных материалов нового поколения 
(электродов, сплошных и порошковых проволок, флюсов), 
обеспечивающих увеличение однородности и уровня механи-
ческих свойств, повышение технологической прочности и 
вязкости сварных швов и соединений и, соответственно, вы-
сокую работоспособность сварных конструкций. Это будет 
решаться путем рафинирования и микролегирования свароч-
ной ванны, в том числе редкоземельными металлами.  
Особое место будет уделено изучению поведения водо-
рода и разработке методов снижения его диффузионной под-
вижности путем создания «ловушек» в металле шва. Это по-
зволит ограничить передвижение водорода из металла шва в 
зону термического влияния сварного соединения. 
Вышеприведенное определяет актуальность и важность 
работ, направленных на углубление существующих положе-
ний о механизмах и характере воздействия РЗМ на структуру 
и свойства материалов с целью их более эффективного ис-
пользования в сварочном производстве. 
Цель данной работы – обобщение существующей дос-
тупной автору информации по проблеме применения РЗМ в 
металлургии стали и накопленного экспериментального мате-
риала в сварочном производстве. Такое обобщение может 
служить теоретической базой для практического применения 
РЗМ при создании основных и расходуемых сварочных мате-
риалов с улучшенными технологическими, механическими и 
специальными свойствами. 
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РЗМ  – редкоземельные металлы; 
ОШЗ – околошовная зона в сварном соединении; 
ТИК  – температурный интервал кристаллизации; 
НВ    – неметаллические включения; 
 Кп     – коэффициент перехода РЗМ из расплавленной 
  присадки (электрод, флюс, порошковая прово 
  лока, стержень) в металл сварного шва; 
DН    – коэффициент диффузии водорода в металле; 
14С    – изотоп углерода; 
35S    – изотоп серы; 
90Y    – изотоп иттрия; 
ВТ     – внутреннее трение в металле; 
МХН – микрохимическая неоднородность элементов в 
  металле; 
МКК – межкристаллитная коррозия; 
ЭШП – электрошлаковый переплав; 
ЭДП  – электродуговой переплав; 
ЗТВ   – зона термического влияния; 
ЛС     – линия сплавления; 
ТИХ  – температурный интервал хрупкости; 
АКР    – критическая скорость деформации 
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1.1. Термодинамика взаимодействия РЗМ с элементами, 
содержащимися в железоуглеродистых сплавах  
 
Эффективность рафинирования сталей РЗМ определяет-
ся степенью их сродства к вредным примесям. Химическая 
активность одного элемента к другому определяется разно-
стью электроотрицательностей [12], т.е. способностью эле-
ментов к обменному взаимодействию с образованием ионных 
и ковалентных связей [13] и по электроотрицательности раз-
мещаются в следующем порядке:  
 
Y Сe Al Ti Mn V Cr W Si Mo
1,1 1,2 1,5 1,5 1,5 1,6 1,6 1,7 1,8 1,8 
Fe Ni Cu B P H C S N O 
1,8 1,9 1,9 2,0 2,1 2,1 2,5 2,5 3,0 3,5 
 
Из приведенного следует, что для очищения стали от O, 
S, P, H, N наиболее эффективными добавками являются РЗМ 
(Y, Ce). Однако следует учитывать, что температурные усло-
вия при плавлении металла, образовании капель и сварочной 
ванны характеризуются большим перепадом температур от 
2800 К (температура дугового промежутка) до ~ 2000 К (тем-
пература ванны). Естественно, что температурные условия 
могут изменять активность входящих в свариваемую сталь 
химических элементов. Используя стандартные величины 
[14], построены диаграммы и определены ряды активности 
РЗМ к кислороду и наиболее широко используемых в сталях 
элементов, применительно к температурам сварочного про-
цесса [15]. Расчет проводился по известной формуле: 
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STHGТ  0 , 
где 0ТG  – изобарно–изотермический потенциал, 
         Дж/моль; 
H  – энтальпия образования оксида, Дж/моль; 
S  – энтропия образования оксида, Дж/К моль; 
Т – температура, К; 
Из рис. 1.1 видно, что сродство РЗМ к кислороду значи-
тельно превосходит сродство химических элементов, являю-
щихся основой большинства марок сталей в температурном 
интервале плавления и образовании шва при сварке.  
 Рис. 1.1. Изобарно-изотермиический потенциал образования некоторых 
оксидов 
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Следует отметить, что из всего перечня РЗМ, наиболее при-
меняемых в металлургии, наивысшим сродством к кислороду 
обладает иттрий и это преимущество сохраняется во всем 
интервале принятых для расчета температур, т.е. практически 
во всей области активного взаимодействия всех входящих в 
сварочную ванну химических элементов на различных стади-
ях ее существования. Установлено, что редкоземельные ме-
таллы по степени химического сродства к кислороду намного 
превосходят такие широко известные раскислители, как ти-
тан, кремний, марганец, алюминий, и на диаграмме (рис. 1.1) 
занимают нижнюю область. Только кальций, цирконий, гаф-
ний и бериллий не уступают по этому свойству некоторым 
редкоземельным элементам. Кальций до температуры 1773 К, 
т.е. практически до температуры перехода стали в жидкое 
состояние, является наиболее активным. При дальнейшем 
повышении температуры его активность резко снижается и 
на стадии капли уступает всем РЗМ (рис. 1.2). 
Бериллий занимает среднее положение в группе РЗМ и 
обладает типичным для редкоземельных металлов свойст-
вом – активностью. 
Кривая для циркония расположена в верхней части диа-
граммы. По раскислительной способности он превосходит 
только некоторые РЗМ. В этой связи представляет интерес 
магний. Включительно до температуры 1600 К он по сродству 
к кислороду не уступает многим РЗМ. С повышением темпе-
ратуры его активность резко снижается. 
Самым активным из редкоземельных металлов до тем-
пературы 1600 К является иттрий. В интервале температур 
1600–1700 К – в порядке убывания Lu, Sm, Y. 
Алюминий, являясь самым сильным раскислителем из 
широко применяемых в металлургической промышленности, 
значительно уступает редкоземельным металлам и располо-
жен на диаграмме между редкоземельными и группой Ti, Si, 
B, Mn. 
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а 
Рис. 1.2. Зависимость изобарно-изотермического потенциала образования 
оксидов от температуры: а – на стадии ванны (1700-2000 К) 
                                            б – на стадии капли (2400-2700 К) 
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продолжение Рис. 1.2. 
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В области высоких температур активным является  
углерод. С повышением температуры степень сродства угле-
рода к кислороду возрастает. Так в интервале температур 
2400-2800 К он обладает свойствами раскислителя, сравни-
мыми с РЗМ, а с повышением температуры с (2800 К)  
превосходит их. Иными словами, при температуре 2800 К и  
выше, углерод восстанавливает РЗМ из оксидов. 
По убывающей силе сродства к кислороду элементы 
можно расположить в следующий ряд: 
в интервале температур 2400-2700 К (на стадии капли, 
т.е. в момент нахождения расплавленного металла в дуговом 
промежутке) – Sm, Nd, Lu, Y, Pr, Gd, Pm, Tm, Td, Be, Eu, La, 
C, Hf, Ho, Er, Dy, Ce, Zr, Sc, Yb, Ca, Al, Ti, Si, B, Mg, Nb, Ta, 
V, Mn, Cr, Fe, Mo, P, S, H, W, Cu, Ni, Co; 
в интервале температур 1800-2000 К (в ванне) – Lu, Sm, 
Nd, Y, Tm, Pr, Tb, Gd, Pm, Ca, Be, La, Er, Ho, Eu, Dy, Ce, Yb, 
Hf, Zr, Sc, Al, Mg, Ti, C, Si, B, Ta, Nb, V, Mn, Cr, P, Fe, Mo, H, 
W, S, Co, Ni, Cu; 
в интервале температур 1500-1800 К (температура кри-
сталлизации шва в сталях) – Ca, Y, Lu, Sm, Nd, Tm, Gd, Tb, 
Pr, Pm, Be, Ho, La, Er, Eu, Dy, Ce, Yb, Hf, Zr, Sc, Al, Ti, Si, B, 
C, Ta, Nb, V, Mn, Cr, P, Mo, H, W, S, P, Co, Ni, Cu. 
Таким образом, РЗМ по средству к кислороду превос-
ходят все элементы, включая и такие широко известные рас-
кислители, как Al, Si, Mn, B и др. 
Сравнивая теплоту образования оксидов, сульфидов и нитридов 
(табл. 1.1) видно, что РЗМ реагируют в первую очередь с кислородом. 
При введении РЗМ в экспериментальных условиях удавалось снизить 
содержание его в стали до 0,0017 % [16].  
Однако в этом процессе очень  важная роль принадлежит скорости 
перехода оксидов РЗМ в шлак, которая зависит (при одинаковой темпера-
туре и вязкости металла) от размера включений, разницы плотностей 
жидкого металла и оксидов и смачиваемости оксидов расплавом. 
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Таблица 1.1. Теплота образования и температура 
плавления некоторых соединений РЗМ и железа 
 
Оксиды Сульфиды Нитриды 
ме
тал
л 
сое
ди
нен
ие 
-ΔН
°2
98
 
кка
л/м
оль
 
Тп
л, 
К 
сое
ди
нен
ие 
-ΔН
°2
98
 
кка
л/м
оль
 
Тп
л,К
 
сое
ди
нен
ие 
-ΔН
°2
98
 
кка
л/м
оль
 
La La2O3 
451 2523 
La2S3
317 2573 
LaN 72 457  307  429  284  
  351  
Ce 
CeO2 
233 2223 CeS 139 2723/3/ 
CeN 78 260 118 2473 
CeO3 456 1963 Ce2S3 300 2373 
445 Ce3S4 421 2723 
Y Y 2O3 
440 Y2S3  2223 YN 71 456 2386   
Fe FeO 64 1693 FeS 23 1466 Fe2N 0,9   28  Fe4N 2,55 
 
В связи с высокой дисперсностью и большой плотно-
стью оксидов РЗМ, их удаление из расплава затруднено.  
Введение в сталь РЗМ изменяет химический состав, 
форму, размер и распределение неметаллических включе-
ний (НВ) как в слитках [17–24], так и в металле сварных 
швов [25–32].  
Авторы [17], исследуя влияние РЗМ (использовался в 
качестве добавки мишметалл, содержащий 60–80% Ce, а ос-
тальное – лантан, неодим и др.) на состав, форму, размеры и 
распределение неметаллических включений в литой теплоус-
тойчивой стали 12Х1МФ, установили, что введение 
~ 0,02% Ce приводит к образованию включений глобулярной 
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формы, состоящих из сульфидов Ce2S3, оксидов CeO2 и шпи-
нели MgO·Al2O3. Шпинель в подавляющем большинстве 
случаев располагается внутри глобулей. При этом замечено 
отсутствие сульфидов марганца MnS, которые наблюдаются 
в стали без РЗМ. 
Увеличение РЗМ с 0,05 до ~ 0,2% приводит к образова-
нию только РЗМ–содержащих включений. Включения дис-
персны и распределены равномерно в матрице. 
Анализируя результаты исследований, авторы [17] при-
ходят к выводу, что основное влияние на состав форму, раз-
мер и распределение неметаллических включений (оксидов, 
сульфидов, нитридов и более сложных по химическому  
составу) оказывают РЗМ. 
Обзор теоретических и экспериментальных исследова-
ний по использованию РЗМ для улучшения свойств стали 
приведен в работе [33]. Указывается, что в США для получе-
ния высокотемпературных сульфидов CeS в структуре низ-
колегированной высокопрочной стали (H–SLA) используют 
цериевый мишметалл (~ 50% Ce) из расчета соотношения 
количества Ce к содержанию серы 1,4. Это позволяет изме-
нить форму, размер и характер распределения неметалличе-
ских включений. В этой же работе указывается, что путем 
введения в свариваемую сталь (C~0,22%; Mn–0,1%; S– 0,05%; 
Ni–2,0 %; Cr–0,9 %) примерно 0,003 % Се удалось избежать 
трещин, а при добавлении в сталь 0,025 % Се содержание 
серы снизилось до 0,008%. 
На изменение природы, формы и размеров неметалли-
ческих включений в сталях 20К, 12Х1МФ указывается и 
в работе [34] при введении РЗМ. Сообщается, что под воз-
действием РЗМ главным образом изменяется сульфидная 
фаза, уменьшается зональная ликвация серы. Сульфидные 
включения располагаются в теле зерна, в отличие от их рас-
положения по границам зерен в аналогичных сталях без РЗМ. 
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По данным работ [35, 36], в литых металлах главное 
влияние на процесс десульфурации оказывают следующие 
факторы: степень раскисления металла перед добавкой РЗМ; 
вид редкоземельной добавки; метод ввода РЗМ в жидкий ме-
талл; соотношение исходного содержания серы и добавки 
РЗМ; количество в стали углерода и легирующих элементов; 
температура жидкого металла во время ввода РЗМ; время вы-
держки после присадки РЗМ  
Перечисленные выше факторы являются определяющи-
ми в части десульфурирующей способности вводимых в ме-
талл РЗМ. В зависимости от условий эксперимента приводят-
ся различные количественные данные о степени 
десульфурации и эта разница достаточно ощутима – от 30 % 
до 85 % [37–39].  
Высокая скорость кристаллизации, сравнительно не-
большой объем металла ванны при сварке не обеспечивают 
заметного удаления продуктов реакции РЗМ с О, S, N, P. При 
исследовании металла шва высокопрочной стали установлено, 
что добавка в металл Y и Ce практически не изменяет степень 
загрязненности [40]. Однако при этом уменьшается в 2–3 раза 
количество сульфидных включений и образуются мелкодис-
персные оксисульфиды РЗМ. В работе [25] исследовалась 
среднелегированная Cr–Ni–Mo сталь, полученная путем элек-
трошлакового переплава под флюсом с добавками окисидов 
РЗМ (Y, La, Ce). Было установлено снижение объемной доли 
оксидов и сульфидов на 30–60 %, а образовавшиеся НВ мел-
кодисперсны. Изменился и характер их распределения. Фазо-
вый состав НВ (преимущественно) РЗМРО3, РЗМ2РО3, 
РЗМSi2, РЗМСrО3, РЗМ2О2S, РЗМРО4, РЗМC2. При этом сле-
дует отметить, что процесс ЭШП характеризуется значитель-
ным объемом расплавленной ванны и более низкой скоростью 
ее охлаждения по сравнению с процессом электродуговой 
сварки. 
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1.2. Структурные изменения под действием РЗМ 
 
На сегодняшний день существуют различные взгляды 
на модифицирующее влияние РЗМ в сталях. Их относят к 
элементам, обеспечивающим гетерогенную кристаллизацию 
[41-45]. Обладая высоким сродством к сере, кислороду, азо-
ту, РЗМ образуют дисперсные с высокой температурой плав-
ления соединения (табл. 1.1.), которые являются дополни-
тельными центрами кристаллизации, что вызывает 
измельчение дендритной структуры, полное или частичное 
устранение зоны столбчатой кристаллизации. 
Механизм модифицирования связан с образованием 
взвеси НВ [41-43], являющихся центрами кристаллизации. 
Это предположение подтверждено расчетами [45] и пока-
зано, что поверхностное натяжение на границе «жидкий 
металл – CeS» в 3–4 раза ниже, чем на поверхности таких 
включений, как Al2O3 и SiO2. Из этого следует, что энерге-
тический барьер образования центра кристаллизации на 
поверхности включений РЗМ в 3-4 раза меньше, а интен-
сивность процесса кристаллизации в 20–50 раз выше, чем 
без РЗМ. О зародышевом действии соединений РЗМ свиде-
тельствует также изменение расположения вредных приме-
сей, в частности, серы в литом металле. Вместо выделения 
легкоплавких примесей по границам и в межосных про-
странствах дендритов, тугоплавкие соединения кристалли-
зуются первыми, становятся центрами кристаллизации и 
располагаются внутри дендритов [44, 45]. По-видимому, 
в реальном случае кристаллизации РЗМ могут выступать 
в роли модификаторов и первого и второго рода [4]. 
Модифицирующее влияние РЗМ связывают с тем, что 
они принадлежат к поверхностно – активным веществам и 
снижают поверхностное натяжение. Это приводит к умень-
шению критического размера зародыша при кристаллизации, 
вследствие чего снижается работа его образования, что в 
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свою очередь приводит к возрастанию образования числа 
центров кристаллизации при том же переохлаждении.  
Анализ многочисленных работ показал, что не сущест-
вует единого мнения относительно механизма модифици-
рующего влияния редкоземельных металлов. Вместе с тем 
практически во всех работах отмечается положительный эф-
фект при обработке РЗМ жидкой стали. При этом степень 
модифицирующего воздействия зависит от многих факторов: 
количества добавки, вида РЗМ–сырья, химического состава 
металла и его температуры, условий кристаллизации. 
В подавляющем большинстве работ количество моди 
фикатора определяется опытным или расчетным путем.  
Оптимальное количество, по данным авторов [5, 17, 44, 46], 
находится в пределах 0,1–0,3 %. 
Модифицирование неметаллических включений в свар-
ных швах углеродистых сталей приводит к уменьшению раз-
меров аустенитного зерна, повышению однородности зерен-
ной структуры [28, 30, 40]. В аустенитных высоколегирован-
ных сталях введение РЗМ приводит к дроблению дендритной 
структуры, уменьшению размеров кристаллов [27, 29, 32]. 
Существуют достаточно противоречивые взгляды ис-
следователей относительно легирующего влияния РЗМ.  
Будучи горофильными примесями, редкоземельные металлы 
обогащают границы и снижают их поверхностную энергию 
[47]. Это оказывает очень большое влияние на диффузион-
ные процессы, кинетику зарождения и роста новых фаз, про-
цессы старения, прокаливаемость, отпускную хрупкость ста-
ли, рост аустенитного зерна [5, 38, 48].  
Адсорбируясь на границах зерен и в дефектных участ-
ках кристаллов (на дислокациях, вакансиях), РЗМ снижают 
термодинамический потенциал этих локальных областей и 
повышают их устойчивость. В результате уменьшается коли-
чество выделений вторичных фаз как на границах, так и 
внутри зерен, тормозятся процессы их коалесеценции, что в 
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свою очередь, приводит к уменьшению склонности стали к 
отпускной хрупкости [38, 49], замедлению процессов распада 
мартенсита и карбидообразования при отпуске [50]. 
Вместе с тем, в работах [51–55] отмечается экстремаль-
ное изменение поверхностной энергии при введении РЗМ в 
чистые Ni и Fe. Для таких элементов, как Се, Lа, Nd, Pr мак-
симум энергии регистрируется при 0,5×10-3, для Y–при 
0,8×10-4 атомных долей. С увеличением концентрации зерно-
граничная энергия снижается. Повышение зернограничной 
энергии авторы объясняют тем, что, размещаясь по границам 
зерен и субзерен, РЗМ (вследствие большого атомного ра-
диуса) сильно искажают приграничные зоны, вызывая их 
"разрыхление". Однако, в этом случае повышение свободной 
энергии меньше, чем при размещении атомов РЗМ равномер-
но в твердом растворе, поэтому такой процесс термодинами-
чески оправдан. Снижение поверхностной энергии при по-
вышении концентрации РЗМ объясняется рафинированием 
границ (субграниц) в связи с образованием субмикроскопи-
ческих соединений РЗМ с металлом матрицы. 
Неоднозначны данные о влиянии различных РЗМ на 
полиморфные превращения, прокаливаемость, положение 
критических точек. В работе [38] отмечается повышение ус-
тойчивости аустенита, приводящее к возрастанию прокали-
ваемости стали по мере увеличения содержания РЗМ [Се, La, 
Nd, Pr]. Авторы работы [26], напротив, отмечают, что при 
малом содержании РЗМ (до 0,1 %) прокаливаемость повыша-
ется, а при увеличении концентрации РЗМ снижается.  
Не существует единого мнения о влиянии РЗМ на по-
ложение критических точек. Авторы [56] отмечают феррити-
зирующее влияние РЗМ и считают, что они должны сужать 
γ – область и, соответственно, повышать АС1 и АС3. В более 
поздней работе [57] авторы приходят к выводу, что при  
малых количествах редкоземельные элементы равномерно 
распределены по зерну и, являясь некарбидообразующими,  
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оттесняют углерод к границам зерен, на которых в первую 
очередь осуществляется фазовое превращение. Обогащение 
границ углеродом должно ускорять превращения при нагреве 
и замедлять их при охлаждении, то есть снижать критические 
точки. Содержание РЗМ в стали, превышающее предел рас-
творимости, их избыточные количества концентрируются 
вблизи границ зерен и препятствуют обогащению этих мест 
углеродом. В результате превращения при нагреве замедля-
ются, а при охлаждении облегчаются, что эквивалентно  
повышению критических точек. 
При определении критических точек в сталях, микроле-
гированных РЗМ, было установлено [58–60], что добавки це-
рия приводят к снижению АС1 и АС3. Так, авторы работы [59] 
отмечают снижение критических точек на 10–15 °С при  
содержании церия ~0,1%, а увеличение его количества точка 
АС3 повышалась при одновременном монотонном снижении 
Аr1 и стабилизации точек АС1 и Аr3. 
Незначительное (примерно на 10 °С) снижение критиче-
ских точек установлено в работе [58]. Отмечается, что нет 
веских оснований считать, что РЗМ могут оказывать на сталь 
заметное легирующее влияние. 
При исследовании теплоустойчивой стали 12Х1МФ с 
различным содержанием РЗМ (цериевый мишметалл), выяв-
лены изменения в кинетике превращений аустенита при ох-
лаждении и эти изменения наблюдаются при содержании 
0,14 %  редкоземельных металлов [17]. При уменьшенном их 
содержании (0,026 %) изменений не выявлено. Установлено 
также, что концентрация в стали 0,026% и 0,14% РЗМ не из-
меняет положения критических точек АС1, АС3, Аr3, в то вре-
мя как критическая точка Аr1 для стали с 0,14% РЗМ снижа-
ется примерно на 40°С по сравнению с металлом исходного  
варианта (без РЗМ). На основании результатов эксперимента 
высказывается предположение, что такое влияние РЗМ на 
критические точки и на степень переохлаждения аустенита 
 
22 
связано с тем, что не все введенное количество РЗМ вступает 
во взаимодействие с кислородом, серой, азотом, образуя не-
металлические включения, а некоторое их количество леги-
рует твердый раствор. 
Изменения количественного соотношения феррита и 
перлита [42, 60, 61] при добавке в сталь РЗМ, периода решет-
ки [62, 63], твердости структурных составляющих [12, 17] 
дает основание говорить о том, что РЗМ относятся к леги-
рующим элементам, а причиной неоднозначности получен-
ных результатов скорее всего могут являться различия в ус-
ловиях экспериментов. 
Приведенная информация является свидетельством не-
достаточной изученности вопроса легирующего влияния 
РЗМ. 
В анализируемых работах в качестве микролегирующей 
добавки применялись в основном Се и цериевый мишметалл. 
Глубоких исследований относительно легирующего влияния 
иттрия в литературных источниках нами не обнаружено. Это 
объясняется менее интенсивным применением иттрия в ме-
таллургии стали, хотя сырьевые ресурсы иттрия достаточно 
обширны как в мире, так, в частности, и в Украине. В по-
следние десятилетия благодаря применению прогрессивных 
технологий [6, 64] затраты на производство иттриевого сырья 
для производства стали (ферросплавы, лигатуры, силициды, 
фториды, мишметаллы) снижаются, что позволяет значи-
тельно расширить его использование в металлургии, в т.ч. и в 
сварочном производстве. 
Иттрий, как указывалось ранее, обладает наиболее вы-
соким средством к кислороду, сере, чем другие РЗМ [14, 15, 
62, 65, 66]. Близость температур плавления иттрия и железа 
(1525 °С и 1539 °С соответственно) обеспечивает примерно в 
2 раза лучшее усвоение иттрия жидким металлом по сравне-
нию с церием [13, 21, 32, 41, 67]. В связи с этим для достиже-
ния идентичного эффекта в повышении свойств литой стали 
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потребность в расходе иттрия в 3–4 раза меньше, чем церия 
[68]. Отмечается, что добавка незначительного количества 
(до 0,1 %) иттрия обеспечивает десульфацию и глобуляриза-
цию неметаллических включений, очищает границы зерен, 
измельчает размеры дендритных ячеек и зерна [21, 68, 69]. 
Указанные изменения способствуют росту ударной вязкости, 
пластичности, снижению порога хладноломкости в 1,6–1,7 
раза, повышению примерно на 50 % коррозионной стойкости, 
уменьшению анизотропии свойств металла [70].  
 
 
1.3. Влияние РЗМ на свойства литого металла  
и сварных швов 
 
Авторами в многочисленных работах [60, 71] приводятся 
данные о повышении в литом металле ударной вязкости в ~ 
1,5 раза, а в работах [39, 72] – в 2–7 раз. При низких темпера-
турах ударная вязкость возрастает в 1,5 раза. 
В работах [34, 73, 74] отмечается увеличение в 1,3–1,5 
раза работы развития трещины. Наблюдается повышение по-
казателей пластичности стали – ψ в 1,5–1,8 раза [75, 76]. В 
меньшей степени изменяются прочностные характеристики: 
возрастают примерно на 10–15% [75–78] или остаются без 
изменения [79, 80]. Происходит улучшение специальных 
свойств: коррозионной стойкости [81], теплоустойчивости 
быстрорежущей стали [82], длительной прочности [83]. 
Объектом применения РЗМ в сварочном производстве 
являются сварочные материалы, как основные, так и присад-
ные – стали сварных конструкций, электроды, сплошные и 
порошковые проволоки, флюсы. Анализ авторских свиде-
тельств и патентов отечественных и зарубежных авторов по-
казал, что в сплошных сварочных проволоках [84–86] в каче-
стве микролегирующих добавок используются иттрий, церий, 
совместно иттрий с церием, в меньшей степени другие РЗМ. 
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В порошковых проволоках, электродных покрытиях, 
флюсах [87, 88] используется преимущественно иттрий. РЗМ 
вводятся в состав сварочных материалов в виде ферроспла-
вов, оксидов, фторидов, силицидов мишметалла. 
Первые исследования по вопросам применения РЗМ в 
сварочных материалах были представлены авторами [89–93] 
в которых установлено, что добавки РЗМ в электродную про-
волоку или покрытие улучшают технологичность сварочных 
процессов – повышается стабильность горения дуги, снижа-
ется разбрызгивание, растет плотность наплавленного метал-
ла, уменьшаются затраты на электроэнергию, увеличивается 
коэффициент наплавки. В дальнейшем это было подтвержде-
но в более поздних работах, где указывается, что содержание 
в проволоке до 0,1% иттрия или введение в состав покрытия 
иттриевого концентрата стабилизирует процесс горения дуги, 
обеспечивает мелкокапельный перенос, уменьшает разбрыз-
гивание металла, увеличивает разрывную дугу. Помимо тех-
нологических преимуществ проволоки с РЗМ улучшаются 
свойства металла сварных  швов:  свариваемость [94, 95], 
снижается чувствительность к перегреву металла зоны тер-
мического влияния [95], повышается устойчивость к хрупким 
разрушениям [96]. 
При образовании металла шва, как и при получении 
слитка, осуществляются все три процесса – рафинирование, 
модифицирование, легирование. Установлено, что добавки 
РЗМ в металл шва изменяют форму, размер и степень рас-
пределения НВ, измельчают зеренную структуру и повыша-
ют ее однородность [29, 30, 32, 40, 70, 83, 97-99]. Это приво-
дит к повышению ударной вязкости, трещиностойкости и 
хладостойкости сварных соединений [30, 65, 86, 100-103]. 
Отмечается, что добавка в сварочную проволоку до 0,3 % 
иттрия приводит к нейтрализации вредного влияния приме-
сей S, P, Pв, Sn путем связывания их в тугоплавкие соедине-
ния [86, 87] 
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Указанные изменения в структуре металла обеспечивают 
рост внутрикристаллитных связей при работе конструкций в 
условиях высоких температур и механических нагрузок.  
Повышается работа развития трещин металла шва при темпе-
ратуре минус 40°С в 4 раза, а работа зарождения более чем в 
12 раз [101]. Что касается показателей прочности, то они воз-
растают при введении РЗМ менее интенсивно [104, 105] или 
даже могут сохраняться неизменными [106]. Увеличивается 
стойкость сварных соединений к растрескиванию [30, 98, 106–
108], что является результатом тормозящего воздействия мик-
родобавок РЗМ на протекание в металле при нагреве диффузи-
онных процессов перераспределения элементов, приводящих к 
уменьшению микрохимической неоднородности [30, 94, 109, 
110]. Но причина влияния РЗМ на перераспределение элемен-
тов до конца не выяснена. Считают, что РЗМ не являются кар-
бидообразователями [97, 109–111]. Однако авторы [113, 114] 
наблюдали в металле швов при сварке чугуна, в случае добав-
ки РЗМ, повышение связанного углерода, значительное 
уменьшение количества графитной фазы [115]. На основании 
косвенных данных авторы [115] приходят к выводу, что РЗМ 
относятся к карбидообразующим. 
К сожалению, неоднозначность приведенных результа-
тов исследований по вопросу взаимодействия РЗМ с углеро-
дом не позволяют сформулировать механизм их влияния на 
МХН. 
Введение РЗМ в металл шва высокопрочных сталей по-
вышает сопротивляемость образованию холодных трещин 
[41]. Связано это со снижением на 30–40 % содержания в ме-
талле диффузионно-подвижного водорода при адекватном 
повышении остаточного. Механизм такого перераспределения 
связан с образованием многофазных, рыхлых РЗМ – содер-
жащих НВ, аккумулирующих водород. При исследовании 
сварных соединений подобных сталей высказывают предпо-
ложение [116], что РЗМ, измельчая НВ, значительно увеличи-
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вают их количество. В этих НВ, являющихся ловушками для 
водорода, происходит его молизация, что и является причиной 
снижения диффузионно-подвижного водорода. Это предпо-
ложение вызывает сомнение, так как загрязнение металла не-
металлическими включениями в состав которых не входят 
РЗМ, не является барьером для перемещения диффузионно-
подвижного водорода. 
Установлено повышение коррозионной стойкости ме-
талла сварных швов, микролегированных РЗМ, в щелочной 
среде [31, 65, 107, 110, 117]. Фактором такого изменения кор-
розионных свойств является очищение пограничных областей 
от примесей, дробление структурных составляющих. Однако 
вопрос коррозионного поведения микролегированных свар-
ных швов в кислых средах изучен недостаточно. 
Как показал анализ многочисленных литературных ис-
точников, оптимальное содержание РЗМ в сварочном мате-
риале определяется, за редким исключением, расчетным пу-
тем, что не позволяет установить истинную картину их 
количественного влияния на структуру и свойства металла 
сварного шва. 
В заключение следует отметить, что анализ имеющегося 
достаточно обширного опубликованного материала исследо-
ваний показал, что микролегирование сталей РЗМ является 
эффективным средством повышения служебных характери-
стик конструкций, в том числе и сварных. В металлургии ста-
ли, за малым исключением, не существует технической про-
блемы применения РЗМ – в достаточной степени изучены 
вопросы рафинирования, модифицирования, микролегирова-
ния литого металла, преимущественно церием. Вместе с тем 
сведений о легирующем влиянии иттрия на металлическую 
структуру в литературных источниках нами не обнаружено. 
В связи с этим необходимо было изучить легирующее влия-
ние иттрия, которое выполнялось на литой углеродистой  
стали, выбранной в качестве модельного сплава и включало: 
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исследование процессов структурообразования при нагреве и 
охлаждении; анализ влияния иттрия на период решетки  
α-фазы, степень закрепления дислокаций; определение поло-
жения критических точек и изучение кинетики распада пере-
охлажденного аустенита в сталях с разным содержанием ит-
трия; установление связи между содержанием в стали иттрия, 
формирующейся структурой и свойствами. Что же касается 
сварочного производства, то широкое и эффективное исполь-
зование РЗМ, в частности при создании сварочных материа-
лов, невозможно без решения ряда важных вопросов, на кото-
рые нет однозначных ответов. Нет полной ясности о 
предпочтительности применения РЗМ в сварочных материа-
лах, их вида (оксиды, чистые металлы, лигатуры). Вместе с 
тем, результаты аналитических исследований дают основание 
предположить, что одним из наиболее эффективных для при-
менения в материалах для сварки может быть иттрий.  
Противоречивы и недостаточно изучены положения о 
механизмах влияния РЗМ (в частности иттрия) на процессы 
первичной кристаллизации, диффузионную активность угле-
рода, водорода, распределения серы при сварке стали, корро-
зионностойкость металла шва. 
Не существует системных исследований по определе-
нию коэффициентов усвоения РЗМ металлом шва при сварке. 
Во многих литературных источниках приводятся расчетные 
данные по коэффициентам перехода РЗМ из сварочных мате-
риалов в шов, что затрудняет возможность выявить истинную 
картину механизмов их влияния на свойства стали и сварных 
швов. 
Результаты изучения вышеприведенных вопросов по-
зволило с научно обоснованных позиций подойти к выполне-
нию исследований, посвященных разработке сварочных мате-
риалов с РЗМ, обеспечивающим повышение эксплуата-
ционных свойств сварных соединений. 
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2. ÇãàüçàÖ êÖÑäéáÖåÖãúçõï åÖíÄããéÇ  
çÄ ëíêìäíìêì à ëÇéâëíÇÄ  
ìÉãÖêéÑàëíéâ ëíÄãà 
 
2.1. Выбор материалов для исследований 
 
Поскольку работа посвящена разработке научных основ использо-
вания РЗМ в сварочных материалах, представлялось целесообразным вы-
полнить эксперименты на сталях, относительно близких по содержанию 
углерода к применяемым для присадных проволок (стержней) при сварке 
углеродистых и низколегированных конструкционных сталей. 
За базовую была принята сталь 30, которая, по нашему мнению, 
является идеальной моделью для указанной цели. Наличие в ней значи-
тельного до 45% количества перлита позволяло изучить воздействие РЗМ 
одновременно и на феррит, и на карбидную фазу. При этом было принято 
во внимание то обстоятельство, что полученные результаты могут быть 
перенесены на стали с другим содержанием углерода (то есть на широкий 
диапазон металла сварных швов углеродистых сталей) и поэтому их сле-
дует рассматривать как имеющие общее значение. 
При планировании экспериментальных исследований на модельном 
сплаве учитывались два принципиально важных момента. Во-первых, 
изучение легирующего эффекта РЗМ на указанной стали представляется 
важным не только с точки зрения сварочных материалов, но и самих сва-
риваемых сталей, к которым относятся машиностроительные и строитель-
ные стали с содержанием углерода в указанном диапазоне, при изготовле-
нии изделий из которых широко применяется сварка. Во-вторых, для 
повышения степени достоверности и трактовки сравнительных результа-
тов исследований модельного сплава и металла, полученного электродуго-
вым переплавом, электроды изготавливались из стержней металла модель-
ного сплава (т.е. из стали 30). 
В качестве микролегирующей добавки был выбран иттрий.  
Выплавка стали производилась в лабораторной печи емкостью 250 кг. 
Иттрий вводился в виде стружки под струю жидкого металла при разлив-
ке. Технология получения образцов из литого металла описана в работе 
[118]. 
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2.2. Структурные изменения стали под воздействием  
добавок иттрия 
 
Введение в состав стали иттрия (табл. 2.1.) приводит к 
изменению дисперсности структуры. С увеличением концен-
трации иттрия кривые распределения зерен по размерам сме-
щаются в сторону меньших значений. При содержании иттрия 
0,4 % наиболее вероятный размер зерна уменьшается по срав-
нению со сталью без Y почти в 3 раза – с 17 мкм до 6 мкм.  
 
Таблица 2.1. Химический состав стали 30 с присадка-
ми иттрия, масс. % 
C Mn Si P S Al Yост 
0,30 0,51 0,25 0,022 0,033 0,027 нет 
0,31 0,52 0,28 0,022 0,028 0,024 0,025 
0,31 0,52 0,27 0,022 0,027 0,025 0,045 
0,29 0,53 0,27 0,021 0,025 0,028 0,084 
0,30 0,53 0,28 0,020 0,020 0,03 0,120 
0,31 0,52 0,26 0,020 0,011 0,03 0,160 
0,30 0,53 0,28 0,020 0,007 0,031 0,210 
0,30 0,52 0,30 0,016 0,006 0,03 0,40 
0,29 0,53 0,29 0,015 0,006 0,032 1,6 
  
Рис. 2.1. Влияние иттрия на  
содержание перлита в стали 30 
При этом происходят суще-
ственные изменения в мик-
роструктуре стали. Изменя-
ется соотношение 
структурных составляю-
щих – феррита и перлита 
(рис. 2.1). По мере увеличе-
ния содержания иттрия сна-
чала наблюдается возраста-
ние количества перлита 
(рис 2.2., а–г). Максимальное количество перлитной состав-
ляющей (80–85 %) выявлено при концентрациях Y в стали 
около 0,08 – 0,1% (рис. 2.2, г). 
 
 
30 
 
 
Рис. 2.2. Влияние иттрия на изменение микроструктуры стали 30: а – без 
Y; б – 0,025 % Y; в – 0,045 % Y; г – 0,084 % Y; д – 0,16 % Y; е –  0,21 % Y; 
ж – 0,4 % Y; з – 1,6 % Y;  х200 
 
При концентрациях, превышающих 0,1 %, иттрий, на-
против, оказывает ферритизирующее действие на структуру 
стали (рис. 2.2., ж – з). При содержании 0,4 % Y в стали фик-
сируется около 20 % перлита, а при 1,6 % Y структура пред-
ставляет собой феррит с редкими небольшими участками пер-
лита (рис. 2.2, з). Таким образом, иттрий оказывает сложное 
влияние на структуру стали: в количествах до 0,08 – 0,10 % он 
является активным перлитизатором, а при бóльших концен-
трациях способствует ферритизации.  
Наряду с изменением количества перлита, меняется и 
его строение. При добавке иттрия в количествах до 0,08 % 
постепенно утрачивается общность ориентировки цементит-
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ных пластин в пределах одной перлитной колонии, пластины 
дробятся, их края округляются (рис. 2.3. д, е). При концентра-
ции иттрия 0,21 % перлитные участки приобретают  структу-
ру, близкую к зернистой (рис. 2.3., ж, з), при бóльших количе-
ствах иттрия, когда проявляется его ферритизирующее 
действие, перлитные участки снова становятся пластинчаты-
ми с высокой степенью дисперсности. 
 
2.3. Строение, состав и распределение  
неметаллических включений 
 
Влияние РЗМ на размер, форму и распределение НВ в 
литых изделиях освещено в достаточной степени [18, 19]. Од-
нако глубоких исследований по вопросу количественного из-
менения феррито–перлитной смеси, связанного с образовани-
ем НВ при добавках в сталь РЗМ, в научной литературе нами 
не обнаружено. Поэтому изучалась связь: концентрация Y в 
стали 30 – состав НВ – структура. Локальным ренгено–
спектральным анализом нами установлено [118], что в стали 
без Y основной тип включений – сульфиды марганца (MnS) 
округлой формы в виде пленок и оксисульфиды. Встречаются 
сложные соединения – оксиды алюминия в оболочках суль-
фидов марганца. Включения распределены как правило в по-
граничных областях первичных образований. 
Наряду с описанными включениями в металле, содер-
жащем Y, присутствуют мелкодисперсные включения серого 
цвета глобулярной формы, представляющие собой сульфиды 
и оксисульфиды Y, иногда включения более сложной формы –
S–O–Mn–Y. Для указанных включений характерно чаще всего 
относительно равномерное распределение их в матрице. 
По мере увеличения присадки иттрия размер неметалли-
ческих включений уменьшается. Количество включений MnS 
становится меньше и появляются сложные НВ – оксисульфи-
ды, содержащие Y и Al (рис. 2.4). 
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Рис. 2.3. Динамика изменения строения перлитной составляющей в  стали 
30: а, д – без Y; б, е – 0,084 % Y; в, ж – 0,21 % Y; г, з – 0,4 % Y; а, б, в, г. – 
х500; д, е, ж, з;  х10000 
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 Рис. 2.4. Содержание химических элементов во включениях: а – сталь без 
Y; б – сталь с 0,084 %Y 
 
При содержании иттрия 0,16 % и более, в стали появля-
ются включения, количество которых возрастает по мере  
увеличения присадки иттрия. Включения в стали с 0,21 % Y 
располагаются по границам первичных зерен (рис. 2.5, а), 
а при содержании Y 1,6 % на границах образуются массивные 
выделения (рис. 2.3, б). Микрорентгеноспектральный анализ 
этих включений показал, что выделившаяся новая фаза  
обогащена иттрием (рис. 2.6). 
 
 
 
 
 
 
Рис. 2.5. Характер распреде-
ления включений в стали 30, содер-
жащей иттрий: а – 0,21 %; б – 1,6 %;  
х100, не травлено 
Концентрация компонентов в образовавшихся пригра-
ничных фазах оценивалась методом задания гипотетического  
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состава [119]. Анализом установлено, что фаза содержит: Fe – 
78-80 %; Mn ~ 0,5 %; Y–18-20 %. 
 Рис. 2.6. Спектры рентгеновского 
излучения иттрия при анализе НВ 
стали 30, содержащей 1,6 %Y 
 
При сравнительном анализе 
полученных результатов с 
результатами, приведенными 
на рис. 2.2 прослеживается 
определенная закономер-
ность – появление высокоит-
триевых фаз совпадает с уве-
личением феррита в структуре 
стали. Можно предположить, 
что образовавшиеся фазы 
обогащены углеродом, т.е. 
представляют собой карбиды. 
Таким образом, ферритизация 
структуры при содержании в 
составе стали более 1,6 % Y 
связана с формированием 
карбидов иттрия. 
 
 
 
2.4. Взаимодействие иттрия с углеродом 
 
До настоящего времени не раскрыт до конца механизм 
взаимодействия РЗМ с углеродом в железоуглеродистых 
сплавах. В соответствие с [13, 38, 120, 121] РЗМ могут обра-
зовывать несколько типов карбидов: РЗМ2С, РЗМ2С3, РЗМ3С, 
РЗМС, РЗМС2. Наиболее устойчив против окисления из кар-
бидов иттриевой группы YC2. Карбид Y2C3 окисляется быст-
рее. Активнее всего взаимодействует с кислородом карбид 
YC [122]. Сравнительно малая устойчивость карбидов РЗМ 
затрудняет их обнаружение в железоуглеродистых сплавах.  
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В то же время многие исследователи указывают на воз-
можность существования карбидов РЗМ в этих сплавах [20, 
123]. 
Рядом исследователей [20 и др.] экспериментально ус-
тановлено, что РЗМ тормозят диффузию углерода и леги-
рующих элементов к граничным областям, обеспечивая их 
равномерное распределение в матрице. 
При исследовании свариваемости стали 03XI6HI5M3 
[110] установлено уменьшение микрохимической неодно-
родности (МХН), которое объясняется оттеснением церием 
углерода в объем кристаллита, уменьшением возможности 
образования эвтектики, что в свою очередь приводит к 
уменьшению ТИХ (температурного интервала хрупкости). 
Концепции оттеснения углерода атомами церия с границ 
придерживаются и авторы более поздней работы [97]. Кроме 
того, изучая процесс образования высокотемпературной хи-
мической микронеоднородности (ВТХМН) в околошовной 
зоне при сварке стали I4X2MP, микролегированной церием, 
авторы обнаружили образования вокруг углерода включений 
Се внутри зерен. По этой причине они не исключают воз-
можность диффузии углерода при нагреве к различного рода 
церийсодержащим включениям. Также указывают на сниже-
ние разницы распределения легирующих элементов (Cr, Mo, 
Si) между границей и телом зерна. 
Обобщая результаты цитируемых работ, можно заклю-
чить, что просматривается тенденция "увлечения" углерода 
атомами РЗМ. То есть там, где расположены РЗМ, независи-
мо в какой форме они существуют в металлической системе 
(растворены в твердом растворе или присутствуют в НВ), 
туда устремляется углерод. 
Существует и другая точка зрения относительно карбидообразую-
щей способности РЗМ. Авторы работы [124] для решения вопроса о том, 
являются ли РЗМ в стали карбидообразующими или некарбидообразую-
щими элементами, насыщали поверхность стального образца La, Ce, Nd и 
Pr. В соответствии с развиваемой ими концепцией, если насыщающий 
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элемент является карбидообразующим, поверхность образца после насы-
щения должна быть обогащена углеродом. Для некарбидообразующих 
элементов, напротив, должно наблюдаться оттеснение углерода с поверх-
ности внутрь образца. В приведенной  работе  на поверхности образцов 
после их насыщения фиксировали структуру с меньшим, чем в стали, 
содержанием эвтектоидной составляющей, из чего авторы сделали вывод, 
что в стали РЗМ не являются карбидообразующими. 
К сожалению, имеющийся экспериментальный матери-
ал не позволяет однозначно утверждать, что РЗМ в железоуг-
леродистых сплавах являются карбидообразующими. 
При металлографических исследованиях нами выявле-
но, что в сталях содержащих Y>0,21 %, интенсивно образу-
ются НВ сложного строения и химического состава. Внут-
ренняя часть этих включений весьма неустойчива, быстро 
разлагается на воздухе и на шлифе выглядит темными пора-
ми. Периферийные участки включений более устойчивы и их 
удается зафиксировать на микрофотографии светлыми 
(рис. 2.7.). 
 
 
 
Рис. 2.7. Типичные пограничные 
включения в стали 30, содержащей  
1,6 %Y; х500 
 
Для более детального изучения 
изменений, происходящих во 
включениях при выдержке на 
воздухе, в данной работе был 
использован металлографииче-
ский микроскоп “Axiomat” 
имеющий автоматическое экс-
понометрическое устройство, 
что позволило осуществить 
цветную съемку одного и того 
же места через разные проме-
жутки времени. 
Съемка проводилась в течение двух минут через каждые  15 с. 
Учитывая неустойчивость включений, жировая основа поли-
ровальной пасты смывалась с поверхности шлифа непосред-
ственно перед фотографированием, что в определенной мере 
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позволяло законсервировать поверхность образцов. В процес-
се проведения эксперимента было замечено, что в начальный 
момент отчетливо видны включения двух видов – голубова-
тые и бледнорозового цвета. Через 30 с эти включения начи-
нают видоизменяться и утрачивают свой первоначальный 
цвет. Через 1,5 мин. практически все включения превращают-
ся в рыхлоты, за исключением самых мелких, а через 2 мин. 
процесс разложения НВ завершается. 
Образование указанных включений сопровождается 
ферритизацией структуры, что дало основание предположить 
о наличии в их составе карбидов Y. 
Известно [75], что карбиды РЗМ неустойчивы и легко 
разлагаются на воздухе. При этом карбиды разного типа обла-
дают различной устойчивостью. На возможность образования 
карбидных образований, содержащих РЗМ, косвенно указыва-
ет появление резкого запаха ацетилена во время их разложения 
[125], что также выявлено и в наших экспериментах. 
При микролегировании стали иттрием можно предполо-
жить, что карбид иттрия в контакте с атмосферной влагой рас-
падается с образованием ацетилена, аналогично тому, как это 
имеет место для карбида церия [2]. Взаимодействие карбидов 
иттрия с влагой можно записать следующей реакцией. 
 
YC2+2H2O→C2H2+Y(OH)2. 
 
Опыт, аналогичный работе [57] по насыщению стали 
иттрием, был осуществлен и в данной работе. Образцы за-
кладывались в кварцевые ампулы и засыпались измельчен-
ной стружкой металлического иттрия после чего из ампул 
откачивали воздух и концы их запаивали, что предохраняло 
металл от окисления. Насыщение проводили при температу-
ре 1000 °С в течение 25, 50, 75 и 100 часов. По окончании 
насыщения образцы охлаждались вместе с печью, что обес-
печивало формирование равновесных структур. 
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На рис. 2.8 представлены микроструктуры поперечных 
шлифов стали 30 после насыщения иттрием в течение разного 
времени. Видно, что поверхностный слой не содержит перли-
та, тогда как на некотором расстоянии от поверхности количе-
ство перлита выше, чем в среднем в стали, и это особенно  
четко проявляется при длительных выдержках (рис. 2.8, в). 
Толщина ферритного слоя растет со временем выдержки:  
после 25 часов она равна 0,03–0,04 мм, через 50 часов – 0,05–
0,07  мм, через 75 часов – 0,09–0,10 мм. Однако, на наш взгляд, 
образование на поверхности образца ферритной зоны не может 
рассматриваться как прямое доказательство того, что Y в стали 
является карбидообразующим элементом. Во-первых,  
поскольку коэффициент диффузии углерода намного больше, 
чем иттрия, могла произойти диффузия углерода с поверхно-
сти образца в насыщающий порошок иттрия, в результате чего 
в нем могли сформироваться карбиды иттрия. Во-вторых,  
карбиды иттрия могли образоваться и в насыщенном слое, что 
также должно было вызвать ферритизацию. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Рис. 2.8. Микроструктурные изменения стали 30 при насыщении иттрием 
при температуре 1000 °С: а – 25 часов, б – 50 часов, в – 75 часов;  х200 
 
Прямым определением распределения углерода (рис. 2.9, в) 
и иттрия (рис. 2.9, б) по глубине насыщенного слоя вдоль  
линии сканирования (рис. 2.9, а), выполненном на микроана-
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лизаторе “Camebax”, установлено, что интенсивность излуче-
ния иттрия в поверхностных слоях образца выше уровня фона 
(рис. 2.9, б), хотя уловить изменение концентрации по мере 
удаления от поверхности нам не удалось в связи с недостаточ-
ной чувствительностью метода обнаружения иттрия в твердом 
растворе. Следует отметить также более высокие значения 
микротвердости феррита в поверхностном слое. Все это гово-
рит о том, что диффузия иттрия в образец действительно про-
исходила. 
Характер распределения углерода (рис. 2.9, в) свидетель-
ствует о том, что в верхних слоях образца содержание его не-
сколько выше уровня фона (кроме поверхностного слоя). 
Включения, выявленные в этих участках металлографическим 
способом, расположены как по границам, так и внутри фер-
ритных зерен. По данным рентгеноспектрального анализа эти 
включения представляют собой высокоиттриевые фазы слож-
ного состава (рис. 2.9). Из–за малости их размеров нельзя од-
нозначно говорить о повышенном содержании в них углерода. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Рис. 2.9. Микроструктура (а, х200) и распределение по глубине иттрия (б) 
и углерода (в) в образце, насыщавшемся иттрием в течение 75 часов  
Линия сканирования отмечена стрелкой 
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Рис. 2.10. Спектр рентгеновского излучения включений в ферритном слое 
насыщенных иттрием образцов; Насыщение 75 часов 
 
Полученные результаты не дают основания утверждать, 
что при насыщении иттрием в поверхностном слое формиру-
ются карбиды иттрия. Однако общее распределение углерода в 
образце по мере удаления от его края свидетельствует о том, 
что его содержание в поверхностном слое выше, чем для чис-
того феррита (рис. 2.9,в). Поэтому нам представляется, что 
наблюдаемое изменение структуры поверхностного слоя при 
насыщении стали иттрием можно объяснить, исходя из его 
разного влияния на процессы структурообразования при ма-
лом и большом содержании. 
Поскольку при насыщении поверхности создается  
градиент концентрации иттрия, удается на одном образце 
проследить за теми структурными изменениями, которые 
были установлены в сталях с разным содержанием иттрия. 
В слое с бóльшим количеством проявляется его ферритизи-
рующее влияние за счет связывания углерода в карбиды. При 
определенной концентрации иттрия должно наблюдаться 
образование значительного количества эвтектоидной состав-
ляющей, а затем уменьшение доли перлита в соответствии 
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с данными, представленными на рис. 2.1. При этом не  
исключена возможность ухода части углерода в насыщаю-
щий порошок иттрия, о чем уже ранее шла речь. Возможно, 
именно этим объясняется пониженная концентрация углеро-
да на самой поверхности образца (рис. 2.9, в). 
Высказанное предположение явилось предпосылкой для 
проведения эксперимента по определению возможности "вы-
тягивания" углерода порошком иттрия из приповерхностных 
слоев металла. Для этих целей в отверстие контейнера из ста-
ли 20, содержащей в своем составе изотоп углерода 14С, по-
мещали дисперсный порошок иттрия [126]. Отверстие кон-
тейнера закрывали пробкой с резьбовым соединением, после 
чего контейнер подвергали нагреву в нейтральной среде при 
температуре 950 в течение 5 часов. После охлаждения поро-
шок высыпали на негативную пленку типа MP. 
В результате эксперимента установлено, что произошло 
диффузионное насыщение порошка иттрия углеродом 
(рис. 2.11), то есть, образовались карбиды иттрия. 
 
 
 
Рис. 2.11. Диффузионное насыще-
ние иттрия (порошок) радиоактив-
ным углеродом 14С. Авторадиа-
грамма;  х10 
  
Для однозначного определе-
ния состава высокоиттриевых 
фаз, появляющихся при со-
держании иттрия 0,21 % и 
более (рис. 2.5), были выпол-
нены исследования стали  
с 1,6 % Y на микроанализато-
ре “Camebax”. На рис. 2.12  
и 2.13 приведено типичное 
включение, которое по дан-
ным проведенных экспери-
ментов, не является однофаз-
ным. Изображение его в токах 
поглощенных электронов  
неоднородно (рис. 2.12, а), 
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Рис.2.12. Высоко иттриевая фаза в образце с 1,6 % Y 
(а); изображение в токе поглощенных электронов иттрия 
(б); углерода (в); кислорода (г); серы 
(д);  х300
 
что свидетельствует о многофазном его строении. Включение 
более всего обогащено иттрием и углеродом (рис. 2.12, б, в). 
Результаты сканирования включения по некоторым элементам 
приведены на рис. 2.13. 
 Рис. 2.13. Включения в стали 30 с 1,6 % Y (х 3000) и распределение 
некоторых элементов вдоль линии сканирования (элементы указаны на 
кривых) 
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Приведенные данные свидетельствуют о неравномерно-
сти распределения элементов по объему включения, что со-
гласуется с разной их окраской, обнаруживаемой при метал-
лографическом исследовании. Наружная (более устойчивая) 
часть включения содержит наряду с Fe, S, O около 6 – 7 % 
углерода и 13–14 % Y, что в пересчете на структурную фор-
мулу дает соединение (Fe0,9Y0,1)3C. Внутренняя (разлагающая-
ся) часть включения более обогащена иттрием и углеродом. 
В ее составе содержится 60–61 % Y, 22–24 % С, 16–17 % Fe, 
а также сера, кислород. Фаза активно окисляется. На рис. 2.12, 
а, темные пятна во включении представляют собой места, где 
присутствовала полностью распавшаяся итгрийсодержащая 
фаза,  выкрошившаяся  при  изготовлении  шлифа.  Этим мес-
там соответствует в спектре пониженное содержание С и Y. 
Таким образом, прямые эксперименты свидетельствуют 
об образовании в стали при легировании иттрием различных 
по сложности (химическому составу) неметаллических вклю-
чений. Основу сложных включений при содержании в стали 
>0,1 % Y составляют иттрий и углерод. При этом регистри-
руются два карбида на основе иттрия – менее устойчивый 
типа YС2 и более устойчивый, представляющий собой, по 
всей вероятности, легированный иттрием цементит. Низкая 
устойчивость карбида YС2 приводит к его распаду на возду-
хе, что подтверждено металлографическим путем и сопрово-
ждается характерным выделением запаха ацетилена. Более 
устойчивый карбид зафиксирован прямым экспериментом с 
помощью изотопа 14С. 
 
 
2.5. Период решетки α–железа 
 
Единого мнения о растворимости Y в α–и γ–железе в 
литературных источниках нами не обнаружено. По данным 
[35, 127-130] растворимость иттрия в железе может быть в 
пределах от 0,3 до 1 % (по массе). 
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При изучении легирующего влияния Y нами установле-
но сложное изменение периода решетки α–железа и микро-
твердости перлита и феррита (рис. 2.14), что вызвано одно-
временным влиянием ряда факторов. 
 
 
 
Рис. 2.14. Влияние иттрия на изменение периода решетки α–железа (1), 
микротвердости перлита (2) и феррита (3) в стали 30 
 
Если допустить, что иттрий в малых количествах рас-
творяется в железе, это должно привести к росту периода 
решетки, поскольку атомный радиус иттрия, больше, чем 
железа. Однако, параллельно с растворением Y в железе про-
исходит его взаимодействие с кислородом и другими элемен-
тами, обеспечивающее рафинирование стали, что должно 
вызвать уменьшение периода решетки. Этот процесс наибо-
лее активно развивается при содержании РЗМ около 0,1–
0,15 % [36, 127-130]. Поэтому уменьшение периода решетки 
в этом интервале концентраций может быть связано с интен-
сивным расходованием Y на рафинирование. 
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Установлено увеличение периода решетки чистого Ni 
(99,9999) при введении РЗМ (La, Ce, Pr и Nd) [53]. Этот  
эффект авторы объясняют не растворением РЗМ, а оттесне-
нием с границ в тело зерна под воздействием РЗМ тех горо-
фильных примесей (в частности, углерода), которые могут 
содержаться в очень чистых металлах. Сами же РЗМ разме-
щаются в дефектных участках кристаллитов (границы зерен и 
субзерен). 
Однако, следует учитывать, что в этих местах они обра-
зуют твердые растворы, возможно сильно искаженные. При 
мелком зерне, то есть при большой протяженности границ, 
граничный эффект может внести свой вклад в увеличение 
периода решетки. Нельзя также пренебречь возможностью 
расположения атомов иттрия и внутри зерен вблизи дислока-
ций, что также приводит к росту периода решетки. В наших 
экспериментах этим процессам соответствует левая восходя-
щая ветвь кривой на рис. 2.14, (область концентраций до 
0,03 %). 
Увеличение концентрации Y (интервал 0,03–0,16 %) 
уменьшает период решетки. Это связано, как уже отмечалось, 
с одной стороны, с рафинирующим влиянием иттрия. С дру-
гой стороны, можно принять в соответствии с [53], что при 
таких количествах иттрия по границам происходит формиро-
вание субмикроскопических выделений иттрия с горофиль-
ными примесями. Последний фактор приводит к обеднению 
иттрием твердого раствора в приграничных зонах, что 
уменьшает период решетки. 
Увеличение периода решетки α–железа для цериевых и 
иттриевых чугунов при большем содержании Y в работах 
[128, 131] объясняется "дорастворением" иттрия в железе. 
В свете работ [51-54] это можно объяснить следующим обра-
зом. По окончании связывания всех примесей, заполняющих 
границы, то есть по достижении Скр, атомы иттрия вновь  
растворяются в приграничных зонах. При этом, поскольку  
его рафинирующее влияние в этих областях завершено,  
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"до-растворение" атомов иттрия вызывает большее увеличе-
ние периода решетки, чем на начальной стадии. 
При содержаний Y большем 0,21 %, снова регистрирует-
ся уменьшение периода решетки, что можно связать с образо-
ванием высокоиттриевых фаз и активным удалением из стали 
фосфора при концентрациях иттрия, больших 0,40 %.  
Возможно, на уменьшение периода решетки оказывает влия-
ние и снижение содержания углерода в феррите в связи со 
связыванием его в карбиды. 
Изменение периода решетки хорошо коррелирует с хо-
дом кривых микротвердости перлита (рис. 2.14, кривая 2) и 
феррита (рис. 2.14, кривая 3). Растворение Y в железе вызыва-
ет повышение микротвердости феррита, что согласуется с 
данными по насыщению поверхности образцов иттрием. 
За счет этого увеличивается и микротвердость перлитной  
составляющей. Снижение же микротвердости перлита в  
области концентраций Y 0,045–0,16 % связано не только с 
некоторым разупрочнением феррита, но и с изменением 
строения самой перлитной составляющей (рис. 2.3). Умень-
шение микротвердости феррита при больших концентрациях  
иттрия объясняется снижением его содержания в α–железе 
в связи с образованием высокоиттриевых фаз, а также,  
возможно, уменьшением количества углерода в феррите. 
 
2.6. Полиморфные превращения в стали при нагреве 
 
При изучении превращений в стали 30 [132] выявлено 
сложное влияние иттрия на положение критических точек. 
Как показали результаты исследований (рис. 2.15) точки Ас3 и 
Аr1 снижаются при концентрации иттрия до ~ 0,1 % и 0,16 % 
соответственно, а затем, при дальнейшем увеличении концен-
трации Y, происходит их повышение. При этом следует  
отметить, что точка Аr1 при охлаждении снижается более чем 
на 50°С по сравнению с исходной сталью. Изменение положе-
ния точки Аr3  начинается при концентрации Y в стали ~ 0,1 % 
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в сторону ее повышения аналогично точке Ас3. Точка Ас1 не 
меняет своего положения и, в соответствии с [133], является 
самостоятельной характеристикой превращений стали, и мо-
жет либо оставаться постоянной, либо смещаться под влияни-
ем легирующих элементов независимо от изменения положе-
ния Ас3. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Рис. 2.15. Влияние иттрия на изменение положения критических точек 
стали 30 
 
Нами не выявлено в литературных источниках данных о 
влиянии Y на полиморфизм превращений в железе. В литера-
туре есть лишь сведения о влиянии церия на критические 
точки стали. Сравнение этих результатов с нашими показы-
вает, что этот элемент аналогичным образом изменяет поло-
жение критических точек: при малых концентрациях Се  
(менее 0,1%) наблюдается снижение Аr1 и  Ас3 [50, 133], при 
больших количествах точка Ас3 повышается [59]. 
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Единой теории, позволяющей объяснить причины раз-
личного влияния РЗМ на понижение критических точек, на 
сегодняшний день не выработано. Ни одна из предлагаемых 
исследователями гипотез не дает достаточно удовлетвори-
тельного объяснения влиянию РЗМ [134]. Однако сам факт 
изменения критических точек в стали с иттрием достоверно 
свидетельствует о том, что его роль не ограничивается моди-
фицированием и рафинированием. Иттрий оказывает на сталь 
также заметное легирующее влияние, определяющее форми-
рование тех или иных структур в стали. В частности, сниже-
ние точки Аr1 эквивалентно увеличению скорости охлажде-
ния, что вызывает возрастание количества квази-эвтектоида, 
несмотря на неизменность условий охлаждения. Таким обра-
зом, одним из факторов, обусловливающих перлитизирующее 
влияние Y при его добавке в количествах, близких к 0,1 %, 
является понижение точки Аr1. 
Однако, несмотря на неизменность положения Aс1, α→γ 
превращение в сталях с различным содержанием иттрия осу-
ществляется по–разному. Эти различия относятся как к коли-
честву аустенита, образующегося при определенной темпера-
туре в межкритическом интервале, так и к морфологии  
γ–фазы. 
В связи с выше изложенным научный интерес пред-
ставляет изучение процесса α→γ превращения. Для этих це-
лей образцы сталей с разным содержанием иттрия нагревали 
до различных температур межкритического интервала и по-
сле 10-минутной выдержки закаливали в соленой воде. При 
этом образовавшиеся участки аустенита превращались в мар-
тенсит, отчетливо выявляющийся на фоне исходной непере-
кристаллизовавшейся структуры, как это показано на 
рис. 2.16 – 2.19. 
Установлено, что наиболее активно превращение разви-
вается в сталях с 0,045–0,084 % Y, что связанно с более  
высоким содержанием в таких сталях эвтектоида (рис. 2.2.), 
в первую очередь превращающегося в аустенит при переходе 
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через Aс1. С увеличением содержания иттрия развитие α→γ 
превращения резко затормаживается (см. рис. 2.16, в, е). 
К примеру, в стали с 0,084 % Y при 770 °С образуется при-
мерно 75% γ–фазы, а в стали с 1,6% Y при той же температуре 
процесс только начинается (рис. 2.19) 
 
 
 
Рис. 2.16. Влияние иттрия на α → γ превращение при 740 °С в стали 30:   
а – без Y; 0,045 % Y (б); 0,084% Y (в); 0,21% Y (г); 0,4% Y (д); 1,6% Y(е); 
х200 
 
 
 
 
Рис. 2.17. Аустенитные участки образовавшиеся при температуре 740 °С в 
стали 30: а – без Y; б – 0,084 % Y; в – 0,4 % Y; х500 
 
 
50 
Так как содержание иттрия влияет на форму зерен  
литой стали, изменяя ее от видманштеттовой до практически 
равновесной при 0,084 % Y, то это отражается и на форме 
образующихся участков аустенита. При содержании иттрия 
0,084 % аустенит образуется в виде глобулей (рис 2.17, б), и 
глобулярный характер структур сохраняется по мере разви-
тия α → γ превращения (рис. 2.19, б). В сталях же с исходной 
видманштеттовой структурой образующийся аустенит четко 
повторяет ориентацию исходных зерен и имеет вид пластин 
(рис. 2.17, а, в, рис 2.18, а, б, рис. 2.19, а). 
 
 
 
Рис. 2.18. Изменение структуры стали 30 после закалки от 770 °С: а – без 
Y; б – 0,045 % Y; в – 0,084 % Y; г – 1,6 % Y; х200 
 
 
 
Рис. 2.19. Вид аустенитных (после закалки мартенситных) участков, обра-
зовавшихся при 770 °С в стали 30; а – 0,045 % Y; б – 0,084 % Y; в – 1,6 % 
Y; х500 
 
Следует также отметить, что морфология γ – фазы  
отражается на свойствах стали: глобулярная структура более 
пластична нежели игольчатая, обладающая повышенной 
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хрупкостью. Это обстоятельство имеет большое значение для 
свариваемых сталей, поскольку в зоне термического влияния 
всегда есть участки, соответствующие нагреву в межкрити-
ческий интервал температур. С этих позиций лучшими свой-
ствами при сварке должна обладать сталь, содержащая до 
0,1 % Y. 
 
2.7. Кинетика распада аустенита в стали* 
 
Анализ диаграмм изотермического распада аустенита* 
показал, что иттрий неоднозначно влияет на превращение 
переохлажденного аустенита (рис. 2.20). 
 Рис. 2.20. Диаграммы изотермичес-
кого превращения стали 30:  
1 – без Y; 2, 3, 4 – содержащей 
соответственно 0,084%, 0,21%, 
1,6% иттрия 
 
При концетрациях, не пре-
вышающих 0,084% он,  
подобно большинству  
легирующих элементов, 
повышает устойчивость γ– 
фазы, сдвигая С–образные 
кривые вправо.  
        В количествах более 
0,084% Y вызывает умень-
шение инкубационного пе-
риода (рис. 2.21). Что же 
касается непосредственно 
распада аустенита, то бы-
стрее этот процесс завер-
шается в стали с 0,084% Y. 
На рис. 2.22 для одной из 
изотерм представлено вре-
мя окончания γ→(α+к) 
превращения в зависимо-
сти от содержания иттрия. 
* Режим аустенизации: t = 950 C, видержка 15 минут. 
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Рис. 2.21 Изменение длительности 
инкубационного периода под дейст-
вием иттрия при разных температу-
рах изотермический выдержки 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Рис. 2.22. Влияние Y на длитель-
ность распада аустенита при 
450 °C 
 
Наглядную иллюстрацию различия в кинетике распада аусте-
нита в сталях дают результаты металлографических исследо-
ваний образцов, закаленных в воде после определенной вы-
держки (рис. 2.23). Основным критерием количества 
нераспавшегося аустенита при изотермической выдержке яв-
ляется количество образовавшегося мартенсита. Поэтому по 
его количеству можно судить о степени распада γ–фазы. 
 
 
 
Рис. 2.23. Изменение микроструктуры стали 30 после изотермической 
выдержки при 600 °С в течение 5 с и закалки: а – исходная сталь; б – 
0,084 % Y; в – 0,21 % Y; х500 
 
 
53 
Анализируя результаты, приведенные на рис. 2.23, уста-
новлено, что после пятисекундной выдержки при 600 °С в 
стали без Y и содержащей 0,21 % Y, наблюдается выделение 
α–фазы (рис. 2.23. а, в). Тогда как в стали с 0,084 % распад 
аустенита еще не начался (рис. 2.23 б). Происходит и измене-
ние характера структур, формирующихся по завершению изо-
термического превращения. В стали, содержащей 0,084 % Y, 
при 710 °С регистрируется незначительное увеличение коли-
чества перлита, по сравнению со сталью без иттрия 
(рис. 2.24, а, б). При этом в стали с 0,084 % Y перлитные уча-
стки крупнее, чем в сталях другого состава. По–видимому, это 
связано со снижением критической точки (рис. 2.15), в ре-
зультате чего уменьшается степень переохлаждения, что при-
водит к укрупнению перлитных колоний. Повышение концен-
трации Y вызывает уменьшение доли перлитной 
составляющей (рис. 2.24, в, г). Это согласуется со структур-
ными изменениями, приведенными на рис. 2.1, 2.2 для усло-
вий непрерывного охлаждения.  
 
 
Рис. 2.24. Изменение микроструктуры стали 30 после изотермической 
выдержки при 710 °С в течение 10 мин.:а – сталь без Y; б – 0,084 % Y; в – 
0,4 % Y; г – 1,6 % Y;  х500 
 
При 650 °С в стали без иттрия (рис. 2.25, а) и с содержа-
нием Y более 0,084% (рис. 2.25, в, г), структура подобна фор-
мирующейся при 710 °С. Для стали же с 0,084% Y характер 
структуры резко отличается: перлитные участки занимают  
около 60 % площади (рис. 2.25, б).  
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Рис. 2.25. Микроструктура стали 30 после изотермической выдержки при 
650 °С в течение 10 мин.:а – сталь без Y; б – 0,084 % Y; в – 0,4 % Y;  
г – 1,6 % Y;  х500 
 
Понижение температуры изотермы до 500 и 450 °С  
вызывает во всех сталях формирование структур бейнитного 
типа и различия в их характере при изменении содержания 
иттрия в значительной мере нивелируются (рис. 2.26).  
 
 
 
Рис. 2.26. Микроструктура стали 30 после изотермической выдержки при 
500 °С в течение 10 мин.:а – сталь без Y; б – 0,084 % Y;  х500 
 
Приведенные данные свидетельствуют о том, что ит-
трий при его содержании 0,084% и менее смещает точку С 
вправо, вследствие чего увеличивается количество эвтектои-
да. Однако, при непрерывном охлаждении, большую роль в 
перлитизации играет снижение критической точки Аr1 и по-
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вышение устойчивости переохлажденного аустенита. Дейст-
вие этих факторов по своему влиянию на структуру аналогич-
но увеличению скорости охлаждения [135]. 
До настоящего времени не существует единого мнения о 
механизме влияния легирующих элементов на содержание 
углерода в эвтектоиде и кинетику распада аустенита. 
Известно, что есть элементы, относящиеся к сильным 
карбидообразователям (например W, V), которые при малых 
концентрациях уменьшают, а при больших увеличивают 
содержание углерода в эвтектоидe. По-видимому, иттрий 
следует отнести именно к этой группе элементов, так как 
при концентрациях, превышающих 0,1 %, он проявляет себя 
как сильный карбидообразующий элемент, обедняющий 
матрицу стали углеродом. В результате количество эвтек-
тоида при бóльших содержаниях иттрия резко снижается. 
При малых концентрациях, напротив, наблюдается увеличе-
ние количества эвтектоида при неизменном содержании 
углерода в стали. 
Как показано на рис. 2.20 (кривая 2) и рис. 2.22 введение 
в сталь 0,084% иттрия ускоряет процесс γ–α превращения. 
Подобное влияние на распад аустенита оказывает бор. Авторы 
[136], исследуя влияние бора на распад аустенита, пришли к 
следующему заключению. На начальных стадиях превраще-
ния по границам зерен выделяются высокодисперсные карби-
ды бора, образование которых требует очень низкой энергии 
активации и поэтому осуществляется с большой скоростью. 
Это затрудняет выделение феррита. По мере выдержки проис-
ходит коалесценция этих частиц и вокруг них образуются 
области, обедненные углеродом, что должно облегчить фор-
мирование зародышей феррита. В результате бор сначала за-
держивает, а потом ускоряет распад аустенита. 
Аналогичное влияние иттрия на распад аустенита на-
блюдается и в наших экспериментах (рис. 2.23 и 2.26). Введе-
ние в сталь 0,084% Y приводит к увеличению длительности 
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инкубационного периода, ускорению самого γ→α превраще-
ния. 
Согласно теоретическим предпосылкам, развиваемым в 
работе [136], в ряде случаев задерживающий эффект может 
быть вызван образованием не столько карбидной фазы, 
сколько кластеров, обогащенных легирующим элементом и 
углеродом. Для нашего случая это предположение более  
вероятно, поскольку коэффициент диффузии иттрия намного 
меньше, чем бора. 
Повышение устойчивости аустенита при введении  
0,084 % иттрия вызвано рядом изменений, происходящих в 
твердом растворе, среди которых определенное влияние ока-
зывает торможение полиморфного превращения и замедле-
ние диффузионных процессов. Уменьшение инкубационного 
периода при содержании иттрия более 0,084 % является след-
ствием нескольких причин: обеднения твердого раствора 
углеродом в связи с формированием карбидных фаз; иниции-
рующего воздействия на γ→α превращение иттрийсодержа-
щих фаз, не растворившихся при аустенизации; повышения 
неоднородности аустенита из–за более высокого положения 
критической точки AC3. 
Для сталей с большой концентрацией иттрия последний 
фактор может играть определяющую роль. Для сталей же с 
содержанием 0,084–0,4 % иттрия уменьшение устойчивости 
переохлажденного аустенита, по–видимому, главным обра-
зом связано с первыми двумя факторами. 
 
2.8. Влияние иттрия на свойства субструктуры стали 
 
Влияние иттрия на стабильность субструктуры изуча-
лось методом внутреннего трения (ВТ), который позволяет 
определять способность металла рассеивать энергию механи-
ческих колебаний, что непосредственно связано с плотностью 
дислокаций и их взаимодействием. 
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При исследовании амплитудной зависимости фона ВТ 
установлено [132], что наиболее низкий фон у стали 
(рис. 2.27), содержащей 0,084% Y (3). Повышение содержания 
иттрия сверх этого количества приводит к увеличению фона 
ВТ (4). Наиболее высокий фон ВТ у стали, не содержащей 
иттрий (1). 
 
 Рис. 2.27. Амплитудная зависимость 
фона внутреннего трения для ста-
лей: 1 – без иттрия; 2–4 – с массовой 
долей иттрия соответственно 0,045, 
0,084, 0,16 % 
Уменьшение фона ВТ в ста-
лях с ОЦК решеткой свиде-
тельствует о формировании 
стабилизированных структур. 
Это вероятно связано с уве-
личением силы Пайерлса–
Набарро (трения решетки), с 
общим уменьшением числа 
дислокаций и с более силь-
ным их закреплением при-
месными атомами. Последний 
фактор, в свою очередь, явля-
ется следствием как возраста-
ния числа узлов закрепления 
за счет увеличения количест-
ва примесных атомов, так и 
роста энергии связи примес-
ных атомов с дислокациями. 
 
Так как нами исследовались стали с феррито–перлитной 
структурой, не подвергавшиеся предварительной деформа-
ции или упрочняющей термической обработке (нормализа-
ции), по–видимому, нельзя ожидать заметного изменения 
общего количества дислокаций при введении иттрия. 
Также известно, что малые количества примесей, рас-
творяющихся по типу замещения, могут заметно влиять на 
силы связи между атомами железа, вызывая как повышение, 
так и уменьшение барьера Пайерлса–Набарро. 
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Результаты измерения ВТ дают основание утверждать, 
что при введении иттрия происходит изменение закрепления 
дислокаций. Об этом свидетельствует повышение критиче-
ской амплитуды γкр, характеризующей момент отрыва дисло-
каций от закрепляющих их примесей, а также уменьшение 
угла наклона ветви амплитудно-зависимого внутреннего тре-
ния (α). При этом следует обратить внимание на то, что ми-
нимальное значение фона ВТ tgα регистрируется при содер-
жании Y 0.084 %. Так, в стали без иттрия tgα = 1,48, а в стали 
с 0,045, 0,084 и 0.16 % Y – соответственно 0,58; 0,5; 0,76. 
В соответствии с [190], значение γкр может быть оценено 
из выражения 
γкр= ௎ீ௕య · ܥ௢
௘௫௣·ቀି ೆ಼೅ቁ, 
где U – энергия связи примесных атомов с дислокациями; 
 G – модуль сдвига; 
 b – вектор Бюргерса;  
 Со – средняя концентрация примесей в твердом рас-
творе. 
Из формулы видно, что критическая амплитуда линейно 
зависит от концентрации примесей и экспоненциально от 
энергии взаимосвязи с дислокациями. Это позволяет заклю-
чить, что последний фактор играет более значительную роль 
в закреплении дислокаций и увеличении энергии их отрыва 
от закрепляющих их примесей. Анализируя температурную 
зависимость фона ВТ стали с различным содержанием иттрия 
(рис. 2.28) установлено, что возрастающая ветвь фона ВТ 
разбивается на два участка – относительно медленного и рез-
кого нарастания ВТ. Температура, при которой начинается 
интенсивный подъем величины ВТ, соответствует активному 
отрыву дислокаций от закрепляющих их примесей и может 
служить показателем термической стабильности структуры. 
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 Рис. 2.28. Температурная зависи-
мость фона внутреннего трения для 
сталей: 1 – без иттрия; 2-4 – с мас-
совой долей иттрия соответственно 
0,045, 0,084, 0,16 % 
 
 
Анализ данных, приведенных 
на рис. 2.28, свидетельствует 
о значительно более высокой 
стабильности стали с 0,084 % 
Y, по сравнению с другими 
составами. Так, если в стали 
без иттрия и в стали с 0,16 % 
Y интенсивный отрыв дисло-
каций начинается в области 
температур 280–300 °С, то для 
стали с 0,084 % Y эта темпе-
ратура повышается до 400 °С. 
При этом во всем исследован-
ном температурном интервале 
уровень фона ВТ остается 
самым низким в стали с 
0,084 % Y. Отсюда можно 
заключить, что такое остаточ-
ное количество иттрия обес-
печивает получение наиболее 
стабилизированных структур. 
Следует также отметить, что 
интенсивная стабилизация 
структуры проявляется уже
при концентрации иттрия 0,045 % (рис. 2.28, кривая 2). 
Это можно объяснить сильным рафинирующим дейст-
вием иттрия при вводе его в металл в ничтожно малых коли-
чествах (тысячные – сотые доли). 
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2.9. Изменение механических свойств стали,  
микролегированной иттрием 
 
При вводе иттрия в литую сталь до 0,1 % наблюдается 
монотонное повышение всех механических характеристик 
(рис. 2.29). Дальнейшее повышение его концентрации приво-
дит к их резкому снижению, что связано с образованием по-
граничных выделений. Наиболее существенно изменяются 
показатели вязкости и пластичности. При концентрации ит-
трия 0,084 % относительное поперечное сужение увеличива-
ется в 2,5 раза, а относительное удлинение примерно в 
1,8 раза. Ударная вязкость возрастает на ~ 70%. Прочностные 
свойства изменились, но не столь значительно: σв возросла на 
~ 16 %, а σ0,2 на ~ 14 %. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Рис. 2.29. Влияние Y на механические свойства литой стали 30 
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Благоприятное сочетание прочностных и пластических 
характеристик при концентрациях иттрия, близких к 0,08 %, 
обусловливается рядом причин. Повышение прочности в 
первую очередь связано с перлитизаций структуры. Наряду с 
этим важную роль играет изменение состояния твердого рас-
твора. Как было показано прямыми экспериментами  
(рис. 2.27, 2.28), при указанном количестве Y возрастают 
силы связи между атомами в кристаллической решетке и  
повышается степень закрепления дислокаций примесными 
атомами, что способствует упрочнению стали. 
Одновременный рост пластичности и вязкости литой 
стали вызывается измельчением зерна, изменением формы 
неметаллических включений и некоторым уменьшением  
содержания вредных примесей. Однако последний фактор в 
наших опытах не является определяющим, так как в соответ-
ствии с данными табл. 2.1 наиболее полное очищение стали 
от серы и фосфора наблюдается при концентрациях Y, пре-
вышающих оптимальное. Положительное же влияние этого 
процесса на свойства стали перекрывается охрупчивающим 
воздействием иттрийсодержащих фаз, выделяющихся по  
границам зерен при содержании иттрия более 0,084 %.  
В результате при концентрациях иттрия, превышающих 
0,084 %, наблюдается монотонное снижение всех механиче-
ских свойств. Определенную роль в уменьшении временного 
сопротивления разрыву при больших количествах иттрия 
играет также ферритизация структуры. 
Таким образом, на основании экспериментальных  
исследований определены закономерности влияния иттрия на 
параметры структуры модельного сплава и комплекс механи-
ческих свойств. 
Установлено, что иттрий оказывает на сталь легирую-
щее влияние – изменяет положение критических точек, пери-
од решетки α–фазы, состояние твердого раствора, кинетику 
распада аустенита, характер структуры. 
  
62 
При концентрациях до 0,1 % иттрий способствует пер-
литизации стали. В больших количествах он действует как 
активный ферритизатор, что является следствием формиро-
вания карбидов иттрия. 
Причиною перлитизации структуры при содержании в 
стали иттрия до ~ 0,1 % является повышение устойчивости 
аустенита и понижение критической точки Ar1. Меньшее 
влияние оказывает смещение влево точки С. 
При концентрациях иттрия более 0,21 % в стали форми-
руются интерметаллиды, содержащие до 15 – 20 % Y. Расхо-
дование Y на образование карбидов, особенно интерметалли-
дов, уменьшает его модифицирующее влияние, и сталь вновь 
приобретает структуру видманштетта. 
В реальных железоуглеродистых сплавах иттрий явля-
ется карбидообразующим элементом. Находясь в составе 
мелкодисперсных соединений и, в меньшей мере, в твердом 
растворе, иттрий значительно уменьшает диффузионный 
поток углерода в пограничные области. В случае избыточно-
го содержания иттрия в металле, когда он в процессе затвер-
девания локализуется на границах кристаллитов и образует 
интерметаллиды, происходит диффузия углерода в места 
скопления иттрия и, соответственно, образование иттрийуг-
леродистых соединений. 
Иттрий оказывает неоднозначное влияние на устойчи-
вость переохлажденного аустенита. При добавке Y в количе-
ствах до 0,1 % инкубационный период увеличивается, при 
больших концентрациях – уменьшается. Повышение устой-
чивости аустенита связано с замедлением полиморфного 
γ→α превращения и диффузионных процессов. Уменьшение 
инкубационного периода при содержании Y более 0,1 %  
является следствием обеднения аустенита углеродом из-за 
образования карбидов, инициирующего влияния карбидных 
и интерметаллидных иттриевых фаз, не растворившихся при 
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аустенизации и повышение неоднородности аустенита из-за 
меньшего перегрева выше Ас3. 
Содержание в стали до 0,1% Y приводит к увеличению 
степени ковалентности связи между атомами в решетке  
α–железа и повышение закрепления дислокаций примесными 
атомами, что вызывает упрочнение феррита и рост его терми-
ческой стабильности. Изменение состояния α–твердого рас-
твора при введении Y коррелирует с изменением периода  
решетки и микротвердости структурных составляющих. 
Введение в сталь иттрия существенно измельчает зерно 
и повышает дисперсность феррито–перлитной смеси. 
Наиболее благоприятное сочетание прочности, пластич-
ности и вязкости стали 30 достигается при содержании иттрия 
около 0,1 %: происходит повышение KCU – в 1,7 раза; δ в  
1,8 раза; ψ в 2,5 раза, σв на ~ 16 %. 
Повышение указанных показателей объясняется рядом 
причин: перлитизацией структуры, упрочнением твердого 
раствора, рафинированием стали, изменением формы, харак-
тера и распределением НВ, измельчением зерна. При заопти-
мальных концентрациях иттрия свойства снижаются в сязи с 
охрупчивающим влиянием иттрийсодержащих фаз и феррити-
зацией структуры. 
Результаты исследований явились основой для опреде-
ления направлений и постановки задач при изучении микро-
легированного РЗМ металла сварных швов. Это позволило 
глубже уяснить механизмы и факторы воздействия РЗМ на 
структурообразование и свойства металла сварных швов. 
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3. ÇãàüçàÖ êÖÑäéáÖåÖãúçõï åÖíÄããéÇ  
çÄ èêéñÖëë èÖêÇàóçéâ äêàëíÄããàáÄñàà, 
îéêåàêéÇÄçàü ëíêìäíìêõ à ëÇéâëíÇÄ  
åÖíÄããÄ ëÇÄêçõï òÇéÇ 
 
3.1. Специфика образования сварных швов 
 
Структура и свойства металла слитка и сварного шва определяются 
в конечном итоге особенностями первичной кристаллизации. 
Несмотря  на общность процессов получения металла путем литья и 
электродуговой сваркой плавлением они имеют ряд принципиальных 
отличий. В частности, температура дуги при электродуговой сварке дости-
гает, как указывалось в разделе І, 2200-2500 °С. Это выше температуры 
плавления многих химических соединений, имеющихся в присадном мате-
риале. Поэтому при сварке могут реализовываться химические реакции, не 
наблюдающиеся при литье, протекание которых определяется термодина-
мической активностью химических элементов. Учитывая высокую актив-
ность РЗМ по отношению к кислороду, сере, углероду и другим элемен-
там, присутствующим в стали, это может существенно влиять на степень 
усвоения РЗМ и структурообразование при кристаллизации расплавленно-
го металла. 
Высокое удельное энерговложение при образовании и формирова-
нии сварного шва и кратковременность существования жидкой сварочной 
ванны, а также многократное термоциклирование металла (при много-
слойных швах) приводят к появлению структурной неоднородности. 
Специфические условия, в которых находится присадный металл 
при сварке, приводят к тому, что его кристаллизация проходит в менее 
равновесных условиях по сравнению с кристаллизацией отливки. Это 
существенно усложняет изучение процессов структурообразования и мо-
жет внести значительные искажения в результаты исследований. Поэтому 
в ряде экспериментов в качестве электродных стержней применялся литой 
модельный сплав, (сталь 30), что позволило в полной мере проследить за 
характером влияния РЗМ на процессы кристаллизации и структурообразо-
вания и, с допустимой степенью погрешности, использовать известные 
результаты исследований литого металла для объяснения аналогичных 
процессов, протекающих в металле при сварке. 
В связи со сказанным для выявления роли рафинирующего, леги-
рующего и модифицирующего влияния РЗМ на наплавленный металл 
сварного шва и на свойства сварного соединения потребовалось выполне-
ние ряда дополнительных глубоких экспериментальных исследований. 
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3.2. Выбор редкоземельных металлов 
 
Учитывая специфику процесса электродуговой сварки плавлением, 
наиболее перспективным из обширной группы РЗМ может быть иттрий. 
Указанное предположение подтверждается тем, что температура плавле-
ния иттрия (1526 °С) близка к температуре плавления стали, что должно 
обеспечить максимальную его усвояемость при переплаве; иттрий 
(в отличие от церия) более технологичен, так как обладает незначитель-
ным пироэффектом. При подготовке иттрийсодержащих материалов 
первоначально образовавшаяся тонкая и прочная оксидная пленка защи-
щает измельченный компонент от дальнейшего окисления. Иттрий обра-
зует с серой соединения с высокой температурой плавления (табл. 1.1.), 
т.е. он является наиболее эффективным рафинирующим элементом.  
Поэтому для исследований в качестве добавки в модельный сплав (сталь 
30) и в сварочные материалы нами вводился преимущественно иттрий 
металический марки ИТМ-5. 
Изучалась возможность использования иттрия в виде лигатур.  
Ис-ходя из практических предпосылок не менее технологичным, по наше-
му мнению, является применение РЗМ (в электродных покрытиях, флюсах, 
шихтах порошковых проволок) в виде оксидов. Указанное предположение 
основано на факте, что в процессе плавления присадочного материала 
оксиды РЗМ, находясь в высокотемпературной области дугового проме-
жутка, диссоциируют и, переходя в металл шва, могут оказывать на него 
рафинирующее, модифицирующее и легирующее воздействие. 
Выше приведенное явилось основанием для применения в наших 
экспериментах оксидов РЗМ. 
Церий для экспериментальных исследований, за исключением 
оксидов, в данной работе применяется ограничено, так как он активно 
взаимодействует с кислородом воздуха при нормальных температурах 
и поэтому изготовление порошка Сe в обычных условиях связано с 
большими трудностями. Образующаяся рыхлая оксидная пленка на 
поверхности частиц церия не является помехой для проникновения 
кислорода и дальнейшего окисления. При исследовании нами установ-
лено, что свежеизготовленный порошок Сe через 3-7 суток (в зависи-
мости от дисперсности) на воздухе почти весь превращается в оксид. 
По указанной причине для экспериментальных исследований приме-
нялся в основном церий в составе лигатуры СЦЕМИШ. 
В отличие от церия иттрий образует на поверхности тонкую, проч-
ную малопроницаемую для атомарного кислорода высокотемпературную 
пленку сложного химического состава с участием кислорода и азота, 
являющуюся эффективной защитой от дальнейшего окисления. Поэтому 
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подготовленная мелкодисперсная фракция порошка Y или лигатур, со-
держащих Y, может длительное время храниться не теряя своих свойств. 
На основании приведенного анализа в экспериментальных исследо-
ваниях применялись: иттрий металлический ИТМ-5; лигатура СЦЕМИШ, 
ТУ 14-5-50; лигатура СИИТМИШ, ТУ 14-5-37; лигатура С30РЗЭ10,  
ТУ 14-141-91; сплав YMg , ТУ 48-05-46; оксиды РЗМ: Y2O3, CeO2, Du2O3, 
Sm2O3. 
Как отмечалось [15], РЗМ обладают самым высоким сродством к 
кислороду в интервале температур реакционной зоны плавильного про-
странства при сварке, поэтому сильно измельченная фракция этой добав-
ки в шихте сварочных материалов выполняет, в основном, роль раскисли-
теля. В вязи с этим целесообразнее использовать РЗМ в нейтральных или 
низкоокислительных шлаковых системах. Оптимальной является дис-
персность вводимых компонентов – 0,2–0,4 мм в поперечнике [137]. 
При выборе составов покрытий сварочных электродов учитывалась 
высокая степень сродства РЗМ к кислороду в широком интервале темпе-
ратур дуги и сварочной ванны. Были выбраны составы покрытий фтори-
сто-кальциевого вида [15, 137–140] с невысоким окислительным потен-
циалом. Содержание в составе покрытия компонентов – раскислителей 
типа FeSi, FeTi, FeMn и др., в какой-то мере предохраняли угар РЗМ, 
способствуя более полному их переходу в металл шва. 
В качестве стержней для изготовления электродов использовали 
прутки из литой стали 30 (модельный вариант, разд. 2), полученные ков-
кой с последующей калибровкой, а также проволоку СВ-08А,  
Св-08Х20Н9Г6, Св-08Х20Н9Г7Т, Св-(04-07)Х19Н11М3, Св-04Х18Н9. 
В качестве экспериментального использовался высокоосновной 
низкокремнистый флюс АН-22 с микролегирующей добавкой. 
Добавку для флюса и шихты порошковой проволоки готовили 
смешивая иттрий (порошок) со связующим – алюминатом натрия, с по-
следующим гранулированием путем протирания через сито с ячейкой  
1×1 мм и сушкой. 
Нанесение покрытия проводилось как ручным, так и прессовым 
способами на промышленном оборудовании по стандартной технологии. 
Для исследований получали металл путем наплавок в соответствии 
с ГОСТ 6996. Сварные соединения изготавливались из хладостойких 
сталей 09Г2С и 10ХСНД. Исследовался также высоколегированный ме-
талл 10Х20Н9Г6Т, 07X19H11M3 и 12X18H9T, наплавленный электрода-
ми, содержащими РЗМ, и сварные соединения из сталей 10X17H13M2T, 
12X18H9T [141]. Металл наплавок и сварные соединения из высоколеги-
рованных сталей подвергался коррозионным испытаниям в кислой среде. 
Порошковые проволоки изготавливались по стандартной технологии. 
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3.3. Коэффициент перехода РЗМ в наплавленный металл 
при сварке 
 
Исследованию подвергали наплавленный электродный 
металл, а также металл сварных швов химический состав 
которых приведен в таблице 3.1. 
Расчет добавок РЗМ, вводимых в электродное покрытие, 
производили относительно массы металлического стержня; в 
шихту порошковой проволоки – относительно ее металличе-
ской части. 
 
Таблица 3.1. Вид микродобавок РЗМ и химический 
состав исследуемого металла  
 
№  
Объект 
ввода 
добавки 
РЗМ 
Вид 
вводи- 
мой 
добавки 
РЗМ 
Химический состав наплавленного металла, 
масс. % 
(исходный вариант) 
C Mn Si Cr Ni Mo Al S P Ti 
1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11 12 13 
1 
Ст
ерж
ень
 
Y 0,31 0,52 0,3    0,027 0,033 0,022  
2 
Эл
ект
ро
дн
ое 
по
-
кры
тие
 
Y           
3 Y-Si-Al-Ca 
          
4 Y2O3 0,1 0,9 0,7 0,1 0,1   0,018 0,02  
5 CeO2           
6 Y           
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Продолжение табл. 3.1. 
1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11 12 13 
7 
Эл
ект
род
но
е п
окр
ыт
ие 
Y2O3 0,1 5,5 0,7 18,6 9,7   0,013 0,022 0,05 
8 CeO2           
9 Y-Mg           
10 Y           
11 Y2O3 0,07 1,2 0,8 18,7 10,8 2,3  0,012 0,019  
12 Ce           
13 Фл
юс
 
Y2O3 0,09 0,6 0,55     0,018 0,021  
14 
Ш
их
та 
по
ро
ш-
ков
ой
 пр
ово
лок
и 
Y-Si-Al-Ca 0,11 1,2 0,6     0,02 0,02  
 
При определении коэффициента перехода РЗМ учитывалось сле-
дующее. 
Коэффициенты массы покрытия, которые равнялись: для углероди-
стых электродов – 0,23–0,27; коэффициент заполнения порошковой прово-
локи (К3) – 0,22–0,24; активная часть флюса при сварке проволокой СВ-
08А диаметром 2 мм на токах 320–350 А – 0,3. Наплавку металла электро-
дами диаметром 4 мм производили на токах: углеродистыми – 150–170 А; 
аустенитными – 130–140 А. Порошковой проволокой диаметром 3,0 мм – 
350–380 А. 
 
На рис. 3.1 представлены зависимости концентрации 
РЗМ в наплавленном металле от их содержания в сварочных 
материалах [67]. 
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Анализируя результаты, можно отметить, что самый 
высокий коэффициент перехода  (0,07–0,12) наблюдается при 
вводе РЗМ в металл шва через углеродистый стержень. Кп 
при вводе РЗМ в составе лигатуры, в виде металлического 
порошка в покрытие электрода или шихту порошковой про-
волоки снижается и находится в пределах 0,04–0,07. Самый 
низкий Кп при вводе РЗМ в виде оксидов. Так при вводе 
Y2O3 во флюс Кп составляет 0,02–0,03, а через покрытие 
электрода – 0,01–0,03. 
При вводе РЗМ в аустенитный наплавленный металл Кп 
находится в пределах 0,02–0,05 и мало зависит от их вида. 
 Рис. 3.1. Зависимость концентрации РЗМ в металле наплавок от содержа-
ния их в сварочных материалах 
Примечание: номера на кривых соответствуют номерам вариантов табли-
цы. 3.1 
Обращает на себя внимание факт, что коэффициент пе-
рехода РЗМ в сталях с ГЦК решеткой ниже, чем в сталях с 
ОЦК решеткой. 
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3.4. Распределение элементов в металле сварных швов и  
влияние иттрия на микрохимическую неоднородность 
 
Степень равномерности распределения РЗМ оказывает суще-
ственное влияние на коэффициент распределения Si, Mn, P, S и др. 
[27, 93, 142, 138], диффузионную подвижность углерода [143] и 
водорода. Предполагалось, что при сварке, в случае, когда РЗМ 
вводятся в состав электродного покрытия или флюса, возможно 
неравномерное их распределение в металле шва. Основанием та-
кой предпосылки являются имеющиеся данные об РЗМ как о по-
верхностно–активных элементах [89], способных скапливаться на 
границах зерен и кристаллитов. 
Распределение РЗМ в сварных швах и диффузию элементов 
изучали методом контактной авторадиографии в наплавленном 
металле и металле сварных швов, выполненных на стали 
I2X18HI0T и стали 20 толщиной 14–20 мм с применением электро-
дов аустенитного и феррито–перлитного классов соответственно.  
Метод контактной авторадиографии является одним из самых эф-
фективных металлографических методов, позволяющих прямым путем 
производить наблюдение за распределением элементов в металлической 
матрице [144]. В настоящей работе распределение серы, иттрия, углерода 
в закристаллизовавшемся металле и их взаимосвязь, а также влияние РЗМ 
на диффузионную подвижность углерода на различных этапах формиро-
вания сварного шва изучали с помощью радиоактивных изотопов иттрия 
(90Y), серы (35S) и углерода (14С), которые вводились в углеродистую 
ферритно–перлитную и аустенитную хромоникелевую стали. 
Для этих целей использовали облученные в ядерном реакторе по-
рошки иттрия металлического, серы элементарной, углерода. Радиоизо-
топы 90Y, 35S вводили в шихту покрытий сварочных электродов; радио-
изотопы 14С и 35S  – в свариваемый металл сталь 20 [38, 143-145]. 
Активирование отливок из стали 20 радиоизотопами 14С и 35S осуществ-
ляли путем ввода последних в металл при выплавке его в индукционной 
печи. 
 
3.4.1 Распределение иттрия 
 
Характер распределения иттрия по сечению сварных 
швов [145], выполненных различными по химическому соста-
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ву материалами практически одинаков. Наглядную картину 
макрораспределения иттрия в металле шва дает авторадио-
графический снимок, приведенный на рис. 3.2. 
 
 а                                            б                                        в 
Рис. 3.2. Авторадиограмма (а) и металлографические снимки: (б) –  
с добавкой Y, (в) – исходный вариант феррито–перлитного шва (в районе 
линии сплавления). Изотоп 90Y вводился в электродное покрытие; х100 
 
Сопоставлением результатов авторадиографических и 
металлографических исследований первичной структуры ме-
талла шва (рис. 3.2) выявлено, что иттрий распределяется 
преимущественно в осях и межосных пространствах кристал-
литов. Оси кристаллитов утоняются при одновременном  
увеличении плотности кристаллитных пакетов. 
Закономерным является ухудшение травимости участков 
металла шва, содержащих иттрий. При этом травимость ме-
талла коррелирует с плотностью почернения на авторадио-
граммах (рис. 3.2, а и б) и находится в прямой зависимости от 
количества содержащегося изотопа 90Y и характера его рас-
пределения. Утонение осей кристаллитов приводит к повыше-
нию степени равномерности распределения иттрия, что и за-
фиксировано на авторадиограмме. Подобная картина влияния 
РЗМ на процесс кристаллизации из жидкой фазы при образо-
вании слитка описывается и авторами [27]. 
Для определения анизотропии свойств металла выпол-
няли наплавку электродами, содержащими в покрытии 
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0,1 % Y (остаточное содержание 0,007 % в наплавке) и не 
содержащими его. Для определения ударной вязкости образ-
цы вырезали таким образом, чтобы надрезы располагались 
вдоль и поперек оси сварного шва. Результаты испытаний 
образцов при различных температурах приведены в табл. 3.2. 
Введение микродобавок иттрия в присадочный материал су-
щественно уменьшает анизотропию ударной вязкости метал-
ла, что особенно заметно при снижении температуры. Это 
прежде всего является следствием низкой растворимости 
серы и переводом ее в высокотемпературные соединения 
[126], температура плавления которых более 2000 °С. 
 
Таблица 3.2. Ударная вязкость наплавленного металла  
 
Вариант 
Расположение 
надреза отно-
сительно на-
плавки 
КСU, МДж/м2 при температу-
ре,  °С 
+20 – 40 – 70 
0,007% Y Продольное 2,9 – 3,0 2,2 – 2,4 1,8 – 1,9 Поперечное 2,5 – 2,7 1,9 – 2,0 1,6 – 1,8 
Без Y Продольное 1,7 – 2,0 1,4 – 1,7 0,9 – 1,3 Поперечное 1,3 – 1,5 1,1 – 1,4 0,6 – 1,0 
 
 
3.4.2. Микрохимическая неоднородность метала  
сварных швов 
 
Одним из важных и положительных эффектов влияния 
РЗМ на литой металл является снижение степени химической 
микронеоднородности [104, 126]. Систематических исследо-
ваний о влиянии РЗМ на микрохимическую неоднородность 
(МХН) металла сварных швов в литературных источниках 
нами не выявлено. В связи с этим изучалось влияние РЗМ на 
МХН в металле сварных швов, выполненных на стали 20 
электродами типа Э50А, в состав которых вводилось 0,1, 0,2 
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и 0,3% Y (остаточное содержание в металле шва в пределах 
0,006 – 0,009 %). Анализ выполняли с помощью сканирую-
щего электронного микроскопа марки JSM – 840 фирмы 
“Jeol” (Япония), оснащенного энергодисперсионными спек-
трометрами систем “ORTEK” (США) и “Link – 860”  
(Англия). Результаты некоторых анализов приведены на 
рис. 3.3. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Установлено, что Y резко измельчает первичную струк-
туру (рис. 3.3, а ІІ). При этом значительно снижается МХН по 
сере, кремнию по сравнению с металлом шва исходного  
Рис. 3.3. Распределение 
химических элементов  
в металле сварных швов   
не содержащих (а І) и со-
держащих (а ІІ) иттрий:  
б І, б ІІ – кремний; в І,  
в ІІ – сера; г І, г ІІ – иттрий 
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варианта (рис. 3.3, б ІІ, в ІІ). Судя по пикам на кривой  
распределения (рис. 3.3, а ІІ и г ІІ) максимальное содержание 
Y соответствует местам скопления карбидной фазы (МАК). 
Таким образом, можно заключить, что высокая термо-
динамическая активность иттрия, равно как и других РЗМ 
[43, 146], в интервале температур дугового промежутка обес-
печивает их относительно равномерное распределение в ме-
талле шва независимо в каком виде (лигатура, металлический 
порошок) и каким способом (через покрытие, стержень) они 
введены в металл шва. 
 
3.5. Характер распределения серы в металле сварных 
швов при кристаллизации под влиянием иттрия 
 
Вопрос распределения серы при кристаллизации отли-
вок, состав сернистых соединений изучен достаточно глубо-
ко [16, 24, 147]. Анализ результатов этих исследований пока-
зывает, что в большинстве случаев сернистые соединения в 
виде плен, сеток, эвтектических образований располагаются 
по межфазным, межкристаллитным и межзеренным грани-
цам, что отрицательно сказывается на служебных свойствах 
металлов. 
Представляло принципиальный интерес изучение зако-
номерностей распределения серы в металле сварных швов 
под воздействием добавок РЗМ. Несмотря на то, что в немно-
гочисленных публикациях [16, 19, 65, 110] затронуты вопро-
сы влияния РЗМ на форму и размер сульфидных включений, 
однако их состав, распределение и, в целом, законномерность 
поведения серы под воздействием РЗМ при затвердевании 
жидкого металла при сварке изучены недостаточно. 
Характер распределения серы изучали в сварных соеди-
нениях различных композиций и наплавленном металле, при-
веденных в таблице 3.3. 
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Таблица 3.3. Композиция исследуемого металла 
№ вари-
антов 
Сваривае-
мый металл 
(сталь) 
Металл 
электродно-
го стержня 
(сталь) 
Количество вводи-
мых РЗМ, % (мас.) 
В стерж-
нях 
в покры-
тие элек-
трода 
І 20 + 35S 30 – – 
ІІ 20 + 35S 30 + Y 0,3Y  
ІІІ 20 Св 08А – – 
IV  Св 08А – 0,3Y 
V 20 Св08А – 0,3 CeO2 
 
Примечание: 1. В свариваемый металл изотоп серы вводился в процессе 
получения отливок. 2. В варианты III, IV, V изотоп 35S вводился в покры-
тие электрода 
 
Известно [148, 149], что распределение серы в сварных 
швах носит слоистый характер, вызванный оттеснением лик-
вирующей фазы фронтом растущих кристаллитов и перио-
дичностью кристаллизации. 
Предпосылкой для проведения эксперимента по влия-
нию редкоземельных металлов на характер распределения 
серы было предположение, что если иттрий способен нейтра-
лизовать серу в жидкой фазе (исходя из данных термодинами-
ческих расчетов [28, 150]) путем образования высокотемпера-
турных стабильных соединений, то объем ликватов в 
кристаллизующемся металле должен уменьшиться. Естестен-
но, должен измениться характер распределения серы, умень-
шиться, если не исчезнуть и слоистость ее распределения, 
характеризующая степень химической неоднородности ме-
талла шва. 
Типичные картины влияния иттрия на характер распре-
деления серы приведены на рис. 3.4 – 3.5. Анализ авторадио-
  
76 
грамм как сварных швов, так и наплавленного металла исход-
ного (без добавок РЗМ) состава свидетельствуют о ярко вы-
раженном слоистом характере распределения серы (рис. 3.4; 
вариант I, табл.3.3), что характерно для кристаллизующегося 
металла из жидкой фазы [144, 148, 149]. Слои расположены 
эквидистантно линии сплавления, образуя контрастные поло-
сы почернения (рис. 3.4, б, в). 
Оптические снимки микроструктуры (рис. 3.4, в) отчет-
ливо выявляют столбчатый характер кристаллизации и облас-
ти срастания кристаллитов. Кристаллиты неразветвленного 
дендритного строения имеют сравнительно большую протя-
женность. Поперечные размеры осей и межосных пространств 
первичных образований находятся в соотношении примерно 
1:3. Сравнение авторадиограмм с соответствующими им уча-
стками первичной структуры (рис. 3.4, б, в) показывает, что 
сера преимущественно локализуется в межосных пространст-
вах дендритов. 
Введение Y в металл шва или наплавленный металл 
(табл. 3.3 вар. ІІ и ІV) приводит к изменению характера кри-
сталлизации (рис. 3.4, 3.5). Слоистое распределение серы про-
сматривается только в отдельных местах в неявно выражен-
ной форме и небольшой протяженности. Значительно 
ухудшается травимость металла – межосные пространства 
выявляются менее четко, часто практически сливаются с ося-
ми кристаллитов. Оси первичных образований приобретают 
разветвленную форму и расширяются, наблюдается их сра-
стание (рис 3.5, б, в). Изменяется соотношение размеров осей 
и межосных пространств, оно становится примерно 1:1.  
С введением Y характер распределения серы в микрообъмах 
металла шва также существенно меняется (рис. 3.5, б). 
 
  
77 
 
 
Рис. 3.4. Характер распределения 
серы в шве не содержащем Y: а – 
авторадиограмма (х6); б – (х70) и 
в – соответствующий ей оптический 
снимок (х70). Стрелками отмечены 
слои серы (темный цвет). Анализи-
руемый участок ограничен рамкой 
 
 
Рис. 3.5. Характер распределения 
серы в шве, содержащим Y: а – 
авторадиограмма сварного шва (х6); 
б – (х70); в – соответствующий 
оптический снимок (х70) Стрелками 
указаны  оси кристаллитов (в) и их 
авторадиограммы (б). Анализируе-
мый участок ограничен рамкой 
 
В отличие от исходного варианта (рис. 3.4, б) сернистые 
соединения сосредоточены преимущественно в осях и теле 
первичных образований, а границы кристаллитов, межосные 
пространства обеднены серой (рис. 3.5, б). Введение в свароч-
ную ванну оксидов РЗМ в меньшей мере изменяет характер 
распределения серы в металле шва – увеличивается дискрет-
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ность сернистых соединений по сравнению с исходным вари-
антом, менее контрастно проявляется слоистое распределение 
серы, а также заметна дезориентация и измельчение первич-
ной структуры. 
Таким образом, РЗМ, введенные в сварочный материал 
(независимо каким способом они вводились через стержень 
или электродное покрытие), существенно изменяют характер 
распределения серы при первичной кристаллизации металла 
шва. 
 
3.6. Влияние иттрия на распределение углерода  
в сварных соединениях 
 
Высокая химическая активность редкоземельных метал-
лов по отношению к углероду, определяющаяся разностью 
электроотрицательности [12, 31], не исключает возможности 
взаимодействия их в жидкой фазе на ранней стадии кристал-
лизации с образованием высокотемпературных соединений. 
В свою очередь высокая температура устойчивого состояния 
карбидов РЗМ (температура устойчивого состояния YС, 
YC2>2000 °С [125] позволяет допустить, что образовавшиеся в 
железоуглеродистых сплавах промышленного производства 
соединения РЗМ с углеродом также должны обладать высокой 
температуроустойчивостью. Экспериментальное подтвержде-
ние указанного предположения нам представлялось чрезвы-
чайно важным, так как дает возможность понять причину 
уменьшения микрохимической неоднородности, глубже уяс-
нить механизм влияния РЗМ на свойства железоуглеродистых 
сплавов. 
Исследовали биметаллические образцы (табл. 3.4), получен-
ные наплавкой на поверхность стали 20 аустенитного хромоникеле-
вого металла 08Х20Н9Г7Т. Исследованию подвергались также пары 
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сталь 20 – сталь 30 (наплавленный металл) и сталь 30 – 
08Х20Н9Г7Т. 
Сочетание пар было выбрано по причине, что сталь 20 имеет 
химический состав, при котором углерод не может быть связан в 
стойкие карбиды и потому может довольно легко дифундировать. 
Сталь 08Х20Н9Г7Т имеет в своем составе достаточное количество 
карбидообразующих элементов хрома и титана, что обеспечивает в 
процессе нагрева (сварки, термической обработки) интенсивное 
перемещение углерода в слои, содержащие карбидообразующие. 
Движущей силой такого перемещения является химическое сродст-
во элементов. 
Миграцию углерода изучали методом авторадиографии [143] 
с использованием радиоизотопа 14С, который вводили в основной 
металл (сталь 20) при выплавке его в индукционной печи из расчета 
200 МБк на 1 кг металла. Наплавку в два слоя на литые, активиро-
ванные 14С пластины из стали 20, в одну из которых при выплавке 
ввели иттрий в количестве 0,3 %, выполняли аустенитными элек-
тродами и электродами, в качестве стержней которых использовали 
модельный сплав (сталь 30 с иттрием – 0,3 % и 1,6 %), табл. 3.4. 
Химический состав:  
 аустенитного наплавленного металла (%, масс.) – С–0,12;  
Cr–19,0; Ni–9,0; Mn–5,5; Si–0,8; Ti–0,006; S–0,01; P–0,021; 
 наплавленного металла из углеродистой стали (%, масс.) –  
С–0,3; Mn–0,52; Si–0,28; S–0,012; P–0,02. 
Наплавленные образцы разрезали на темплеты, часть из кото-
рых подвергали нагреву при 650 °С на протяжении 25 и 100 часов. 
Изготовленные шлифы из образцов экспонировали на пленке МР в 
течение 3-5 суток. Фотометрирование полученных авторадиограмм 
осуществляли на микрофотометре, измерительная щель которого 
была параллельна линии сплавления и перемещалась в направлении 
диффузионного потока углерода. 
Микродвердость различных зон сварных соединений измеря-
ли при нагрузке 0,490Н. 
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Таблица 3.4. Исследуемые варианты сварных соединений (пар) 
 
№ 
Ва
ри
ант
а 
Металл Содержание Y, %, в металле Состояние  исследуемого 
соединения 
Основ-
ной 
Наплавля-
емый 
Основ-
ном 
Наплав-
ленном 
1 Сталь 20 08Х20Н9Г7Т - - После сварки 
2 Сталь 20 + Y 08Х20Н9Г7Т 0,1 0,007 То же 
3 Сталь 20 Сталь 30+0,3%Y - 0,009 То же 
4 Сталь 20 08Х20Н9Г7Т - - 650 ºС, 25ч 
5 Сталь 20 08Х20Н9Г7Т - - 650 ºС, 100ч 
6 Сталь 20 + Y 08Х20Н9Г7Т 0,1 0,007 650 ºС, 100ч 
7 Сталь 20 Сталь 30+0,3%Y - 0,009 650 ºС, 25ч 
8 Сталь 20 Сталь 30+1,60%Y - 0,080 650 ºС, 25ч 
9 Сталь 20 + Y 
Сталь 
30+0,3%Y 0,1 0,009 650 ºС, 25ч 
10 Сталь 30 + Y 08Х20Н9Г7Т 0,025 - 650 ºС, 25ч 
11 Сталь 30 + Y 08Х20Н9Г7Т 0,045 - 650 ºС, 25ч 
12 Сталь 30 + Y 08Х20Н9Г7Т 0,21 - 650 ºС, 25ч 
 
Анализ фотометрических кривых образцов в состоянии 
после сварки (табл. 3.4, варианты 1 и 2.) показал, что в свар-
ном соединении с иттрием в основном металле (рис. 3.6)  
количество углерода в околошовной зоне (ОШЗ) примерно на 
20 %, а градиент концентрации углерода по линии сплавления 
вдвое меньше, чем в соединении без иттрия (рис. 3.7). 
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В основном металле иттрий тормозит процессы диффузии 
углерода к линии сплавления в ОШЗ. Количество углерода в 
первом слое аустенитного шва, выполненного на металле с 
иттрием, существенно выше, чем в шве, выполненном на 
безиттриевом металле. Разницу в концентрации углерода в 
первом слое наплавки на металле, содержащем и не содер-
жащем иттрий, можно объяснить следующим образом.  
Рис. 3.6. Авторадиограмма (а) и 
фотометрическая кривая распре-
деления углерода (б), в сварном 
соединении (табл. 3.4, вар. 2) 
Радиоизотоп 14C введен в угле-
родистую сталь;. а-х 10 
 
Рис. 3.7 Авторадиограмма (а) и 
фотометрическая кривая распре- 
деления углерода (б), в сварном 
соединении без иттрия (табл. 
3.4, вар. 1). Радиоизотоп 14C 
введен в углеродистую сталь;. 
 а-х 10 
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Иттрий, перешедший из основного металл при его проплав-
лении в шов, связывает углерод в термодинамически стойкие 
соединения. 
Нагрев сварных соединений до 650 °С и выдержка при 
этой температуре в течение 25 часов приводят к существен-
ному перераспределению углерода в зоне сплавления. Пере-
распределение происходит по классической схеме, то есть со 
стороны основного металла образуется обезуглероженная 
зона, со стороны аустенитной наплавки – науглероженная 
(рис. 3.8, а I, б I). С увеличением продолжительности нагрева 
до 100 часов расширяется обезуглероженная область, увели-
чиваются степень науглераживания и ширина этой зоны 
вдоль линии сплавления со стороны наплавленного металла 
(рис. 3.8 а II, б II). У линии сплавления концентрация углеро-
да падает до минимума, плотность почернения достигает 
плотности фона (рис. 3.8, б I и б II). 
При введении иттрия в основной металл его структура 
становится более дисперсной (рис. 3.6, а, 3.9, а), заметно ее 
дендритное строение, которое более четко проявляется в ре-
зультате длительной термообработки (радиоизотоп 14С на 
авторадиограммах декорирует первичную структуру литого 
металла). В микрораспределении углерода также наблюдает-
ся изменение – кроме углерода, сосредоточенного в межосе-
вых пространствах дендритов, видны дискретные участки с 
повышенной плотностью почернения. В ОШЗ под действием 
нагрева в результате реактивной диффузии происходит ми-
грация углерода из твердого раствора межосевых участков к 
линии сплавления, при этом локальные участки с повышен-
ным содержанием углерода сохраняются (рис. 3.9, а). 
Средняя концентрация углерода в ОШЗ примерно на  
30 – 35 % выше (pиc. 3.8, б II, 3.9, б), а градиент его концен-
трации на линии сплавления значительно меньше, чем в без-
иттриевом образце. Количество углерода в науглероженной 
зоне также существенно ниже. 
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Рис. 3.8. Авторадиограммы (а) и фотометрические кривые (б) 
распределения углерода в сварном соединении после отпуска 
при 650 °С в течение 25 (I) и 100 часов (II) (табл. 3.4, вар. 4 и 
5); аI, аII;  х 10 
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Рис. 3.9. Авторадиограмма (а) и 
фотометрическая кривая распреде-
ления углерода (б) в сварном со-
единении из углеродистой с иттри-
ем и хромоникелевой сталей после 
отпуска при 650  °С в течение 100 
часов (табл. 4.4, вар. 6);   
 а – х 10 
 Согласно результатам из-
мерения микротвердости 
структурных составляющих 
различных участков свар-
ных соединений, основной 
металл с иттрием тверже, 
чем без иттрия (табл. 3.5).  
Длительный отпуск при 
650 °С в меньшей степени 
снижает твердость металла 
ОШЗ: она примерно на 22 – 
25 % выше, чем в безит-
триевом металле. В основ-
ном металле сварного со-
единения с иттрием 
градиенты твердости по ли-
ниям ОШЗ – науглерожен-
ная зона – металл наплавки 
меньше, чем в безиттриевых 
образцах  
Таким образом, ит-
трий, введенный в основной 
металл (сталь 20), уменьша-
ет диффузионный поток уг-
лерода к линии сплавления 
со сталью, легированной 
сильными карбидообра-
зующими элементами (Сr, 
Ті). 
Для определения влияния иттрия на диффузию углеро-
да при сварке однородных сталей исследовали пары ва-
риантов 3, 7 – 9 (табл. 3.4).  
  
85 
Установлено, что в основном металле, не содержащем 
иттрий (табл. 3.4, вар. 3), перед линией сплавления произошло 
повышение концентрации углерода (рис. 3.10). 
 
Таблица 3.5. Распределение микротвердости в раз-
личных зонах сварных соединений 
 
Исследуемая пара метал-
лов 
Микротвердость после сварки, Hμ 
Основной 
металл ОШЗ 
Первый наплавлен-
ный слой 
Сталь 20 - Х20Н9Г7Т 171,9 - 181,5 199,0 - 210,0 304,5 - 339,2 
Сталь 20 +Y -Х20Н9Г7Т 183,0 - 186,3 224,0 - 247,0 306,5 - 339,2 
Сталь 20 - сталь 30 + 0,3 
%Y 
172,0 - 
180,0 197,0 - 210,0 220,0- 232,0 
Сталь 20 - сталь 30 + 1,6 
%Y 
172,0 - 
180,0 197,0 - 210,0 286,0 - 321,0 
Сталь 20 +Y - сталь 30 + 
0,3%Y 
186,3 - 
192,0 236,0 - 244,0 232,0 - 240,0 
Исследуемая пара метал-
лов 
Микротвердость после отпуска, Hμ 
Основной 
металл ОШЗ 
Науглеро-
женная 
зона 
Первый на-
плавленный 
слой 
Сталь 20 - Х20Н9Г7T 157,9 - 
167,7 
154,9 - 
166,7 
716,0 - 
846,0 330,9 - 343,0 
Сталь 20 +Y - Х20Н9Г7T 171,9 - 
185,0 
195,8 - 
217,0 
715,6 - 
909,4 384,0 - 416,2 
Сталь 20 - сталь 30 + 
0,3%Y 170,0 
185,0 - 
199,0 
236,0 - 
244,0 202,0 - 210,0 
Сталь 20 - сталь 30 + 
1,6%Y 170,0 
180,0 - 
190,0 
286,0 - 
321,0 222,0 - 236,0 
Сталь 20 +Y - сталь 30 + 
0,3% Y 185,0 
220,0 - 
236,0 
232,0 - 
240,0 215,0 - 222,0 
 
Подобную картину наблюдали и в соединении после 
сварки разнородных сталей (рис. 3.7). Отпуск при 650 °С в 
течение 25 часов (табл. 3.4, вар. 7) привел к перемещению 
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углерода из основного металла в наплавленный. При этом 
образовалась тонкая прослойка с пониженным содержанием 
углерода со стороны основного металла с одновременным 
повышением концентрации углерода со стороны иттрийсо 
держащего наплавленного металла.  
 Рис . 3.10. Авторадиограммы (а) и фотометрические кривые (б) распреде-
ления углерода в сварном соединении из углеродистой без иттрия и с ит-
трием (0,3%) (табл. 3.4, вар. 3 и 7) сталях после сварки (I) и отпуска при 
650 °С в течение 25 часов (II). Радиоизотоп 14С введен в углеродистую 
сталь 
 
С повышением концентрации иттрия в наплавленном металле 
со стороны основного металла происходит увеличение шири-
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ны зоны с пониженным содержанием углерода (рис. 3.11). 
Концентрация углерода со стороны наплавленного металла 
при этом возрастает (рис. 3.12, б). Градиент концентрации 
углерода на линии сплавления увеличивается с ростом содер-
жания иттрия в наплавленном металле. Введение иттрия в 
основной металл (при наличии его в наплавленном металле) 
резко уменьшает градиент концентрации углерода на линии 
сплавления (рис. 3.12). 
 
 
Рис. 3.11. Авторадиограмма (а) и 
фотометрическая кривая (б) распре-
деления углерода  в сварном соеди-
нении из углеродистой без иттрия и 
с иттрием (1,6 %) сталях (табл. 3.4, 
вар. 8) после отпуска при 650 °С в 
течение 25 часов;. а – х 10 
 Рис. 3.12. Авторадиограмма (а) и 
фотометрическая кривая (б) распре-
деления углерода в сварном соеди-
нении из углеродистых сталей с 
иттрием в основном и наплавленном 
металле (табл. 3.4, вар. 9) после 
отпуска при 650 °С в течение 25 
часов; а – х 10 
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Твердость в науглероженной зоне наплавленного ме-
талла повышается с увеличением концентрации иттрия в его 
составе, а со стороны основного металла понижается. 
При микролегировании иттрием основного металла 
концентрация углерода в прилегающей к линии сплавления 
прослойке снижается более плавно. Подобный характер из-
менения содержания углерода наблюдается и в металле шва, 
что положительно влияет на работоспособность сварных 
конструкций. С целью обоснования ранее высказанных пред-
положений, что дискретное распределение углерода, отме-
ченное на авторадиограммах в частично обезуглероженной 
зоне, прилегающей к линии сплавления (рис. 3.9 и 3.12), свя-
зано с образованием сложных углеродосодержащих соедине-
ний иттрия, изучению подвергалась околошовная зона биме-
таллических сварных соединений. Для этого сталь 
08Х20Н9Г7Т наплавлялась на сталь 30, содержащую иттрий 
(табл. 3.4, вар. 10 – 12).  
Исследованиями установлено, что характер поведения 
углерода такой же, как в случае наплавки стали 08Х20Н9Г7Т 
на сталь 20, т.е. увеличение концентрации Y в углеродистой 
стали уменьшает диффузию углерода в наплавленный аусте-
нитный металл, снижается степень обезуглероживания при-
легающей к линии сплавления прослойки (рис. 3.13). 
Характер распределения углерода в ОШЗ со стороны 
основного металла дискретный. Вдали от упомянутой прос 
лойки углерод находится в ферритокарбидной смеси 
(рис. 3.14) и в неметаллических включенях (рис. 3.15). 
При этом чем выше концентрация Y в металле, тем больше 
(по объему) содержится углеродосодержащих частиц в про-
слойке (рис. 3.13, б, в). Неметаллические включения распо-
ложены как внутри ферритных зерен, так и по их границам. 
Размеры их колеблются от 0,5 до 6 мкм в поперечнике.  
Преобладающее количество НВ размером 1,0–3,0 мкм. 
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Рис. 3.13. Микроструктура (а) зоны сплавления аустенитной стали со ста-
лью 30 (табл. 3.4, вар. 10–12) и характер распределения углеродосодержа-
щих соединений (карбидов, НВ) в обезуглероженной прослойке стали 30 
на расстоянии 150 мкм от границы сплавления (б, в) после выдержки в 
течение 25 ч при 650 °С. Сталь содержащая: а – 0,045 % Y, б – 0,025 % Y, 
в – 0,21 % Y. Снимки темнопольные 
 
 
 
Рис. 3.14. Микроструктура (а) и распределение С и Y  в матрице вдали от 
обезуглероженной прослойки: б, г – по линии сканирования; в – поверхно-
стное. Содержание иттрия в металле – 0,21 % 
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Рис. 3.15. Микроструктура (а) участка сварного соединения (табл. 3.4, вар. 
12) вдали от обезуглероженной зоны и распределение химических элемен-
тов: б, г, е, з, к – по линии сканирования; в, д, ж – поверхностное, в районе 
расположения HB. Содержание Y в основном металле – 0,21 % 
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Элементный состав НВ, содержащих Y, не подвержен 
изменению независимо от их места расположения – в про-
слойке или вдали от нее, что говорит об их высокой термоди-
намической стабильности. Типичный состав и характер рас-
пределения химических элементов в НВ приведен на рис. 3.15 
и 3.16. 
Сравнительный анализ микрораспределения химических 
элементов в НВ и матрице (в окрестностях расположения этих 
НВ), в прослойке и вдали от нее показал, что снижение содер-
жания углерода в прослойке произошло по классической схе-
ме за счет диссоциации карбидной составляющей (цементита) 
и диффузии углерода на границу сплавления. Содержание 
углерода в матрице прослойки значительно снижается по 
сравнению с его содержанием в НВ, о чем можно судить по 
сглаживанию пиков на кривой распределения (рис.3.14, б и 
3.16, в). Обнаружен углерод и в пограничных областях струк-
турных составляющих, в которых не наблюдаются НВ. При 
этом в местах обнаружения углерода очень часто присутству-
ет кислород (рис.3.16, а, д), реже сера. Частым является отсут-
ствие Мn в неметаллических включениях, содержащих Y 
(рис.3,15, е). Кремний при этом в системе матрица – НВ рас-
пределен равномерно (рис.3.15, к). Иногда встречаются неме-
таллических включениях состава Si–Y–S. 
Рассматривая полученные экспериментальные результа-
ты, можно установить некоторые закономерности распределе-
ния углерода в зоне сплавления металлов, в состав которых 
введен иттрий. 
Равномерно распределяясь при первичной кристаллиза-
ции металла в виде химических соединений типа оксидов, 
сульфидов, оксисульфидов и в меньшей мере в твердом раст-
воре, иттрий, (при оптимальном содержании в металле) "при-
тягивает" к этим соединениям углерод, в результате чего обра-
зуются карбиды иттрия и сложные комплексы типа 
оксикарбосульфидов, оксикарбидов и др. 
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Рис. 3.16. Микроструктура (а, б) и характер распределения химических 
элементов в НВ и матрице в районе обезуглероженной прослойки по линии 
сканирования (в, д, ж), поверхностное (г, е, з, и, вариант 12, табл. 3.4) 
а б
в г
д е
ж з
и
  
93 
Упомянутые соединения термически стабильные, что 
подтверждено результатами экспериментов. Этим и объясняет-
ся дискретное распределение углерода в прослойке, приле-
гающей к линии сплавления с основным металлом с иттрием, 
зафиксированное на авторадиограммах. В основе процесса 
"притягивания" углерода иттрием лежит высокое химическое 
сродство этих элементов. Образовавшиеся углеродосодержа-
щие соединения имеют сравнительно низкую твердость по 
сравнению с карбидами сильных карбидообразователей. 
 
3.7. Влияние иттрия на температурный интервал  
кристаллизации 
 
Известно, что присутствие в жидком металле углерода, 
серы и некоторых других элементов, растворимость которых 
больше их растворимости в твердом металле, способствует 
возникновению в отливках, сварных швах дендритной и зо-
нальной химической неоднородности. 
При кристаллизации жидкого металла ликвирующие  
элементы (S, Pb, С и др.) накапливаются на границах расту-
щих кристаллитов, вызывают расширение температурного 
интервала кристаллизации (ТИК) и, тем самым, способствуют 
образованию кристаллизационных трещин [146–149, 151–
153]. 
Введенные в жидкий металл РЗМ активно взаимодейст-
вуют с кислородом, серой, а также с углеродом и рядом дру-
гих примесей. При этом образующиеся неметаллические 
включения частично удаляются в процессе кристаллизации, 
а оставшаяся часть довольно равномерно распределена в за-
твердевшем металле [28, 154]. Многие авторы отмечают су-
щественное уменьшение степени ликвации таких элементов, 
как С, Мn, Si, Р в литом металле, содержащем РЗМ. Так, в ра-
боте [27] указывается, что ликвация углерода между осями 
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дендритов и межосными участками при микролегировании 
церием отсутствует. Снижаются коэффициенты ликвации – 
марганца с 1,5 до 1,2; кремния с 2,2 до 1,08; фосфора с 2,19 до 
1,03. 
Как отмечалось выше, изменение ТИК сильно влияет на 
одну из важнейших технологических характеристик металла 
при его затвердевании – сопротивляемость образованию кри-
сталлизационных трещин. 
Однако в опубликованных до настоящего времени рабо-
тах не уделялось должного внимания количественной оценке 
влияния РЗМ на ТИК при сварке железоуглеродистых спла-
вов, хотя при изучении кристаллизации отливок эта проблема 
достаточно освещена и выявлен положительный эффект [20, 
36, 41]. 
Высокая температура перегрева металла капли (темпера-
тура в дуговом промежутке по данным [155, 156] достигает 
2300–2700 °С) ставила под сомнение возможность перехода 
эффективного количества РЗМ в шов. Предполагалось, что 
РЗМ будут нейтрализоваться на стадии капли и не окажут 
сколько-нибудь заметного влияния на кристаллизацию метал-
ла шва. 
В проведенном эксперименте [157], целью которого яв-
лялось определение оптимального содержания иттрия, обес-
печивающего минимальную величину ТИК и установление 
адекватности поведения литого и переплавленного электроду-
говой сваркой металла, использовали метод термического 
анализа. 
Температуры ликвидуса и солидуса определялись на приборе 
ВДТА-ВМ при охлаждении расплава со скоростью 80 °С/мин. Масса об-
разца составляла 1,25 ± 0,05 г. Нагрев и охлаждение производили в гелии. 
Эталоном служил образец вольфрама термически инертный в данном 
температурном интервале. 
Изучали литую сталь 30 с различным содержанием иттрия, а также 
металл, наплавленный  электродом, стержень которого изготовлялся из 
этой же стали. Химический состав металла отливки и металла после элек-
тродугового переплава (ЭДП) приведен в табл. 3.6. 
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Таблица 3.6. Химический состав литого (в числителе) 
и переплавленного электродуговым способом (в знамена-
теле) металла 
 
№ 
вари- 
анта 
Химический состав, % (мас) 
С Мn Si S Р Y Al 
0 
(исх.) 
0,3 0,51 0,25 0,033 0,022  0,027 
0,29 0,46 0,21 0,025 0,02  0,02 
1 0,29 0,53 0,29 0,006 0,015 1,6 0,032 0,29 0,51 0,3 0,007 0,014 0,095 0,026 
2 0,3 0,52 0,3 0,006 0,016 0,4 0,03 0,29 0,49 0,29 0,007 0,015 0,045 0,024 
3 0,3 0,53 0,28 0,007 0,02 0,21 0,031 0,3 0,51 0,30 0,007 0,017 0,011 0,024 
4 0,29 0,53 0,27 0,025 0,021 0,084 0,028 0,28 0,5 0,27 0,018 0,017 0,005 0,024 
5 0,31 0,52 0,28 0,028 0,022 0,025 0,024 0,3 0,48 0,27 0,019 0,02 0,003 0,02 
 
На рис. 3.17 представлены результаты определения тем-
ператур ликвидуса (ТL) и солидуса (ТS) при кристаллизации 
металла отливки и металла после ЭДП. 
В результате ЭДП содержание иттрия в металле резко 
уменьшилось. Температура ТL практически остается постоян-
ной и не зависит от содержания в металле иттрия (рис. 3.17). 
Что же касается температуры солидуса (Тs), то она во 
многом определяется фактическим содержанием иттрия в 
кристаллизующемся металле. Значительное повышение Тs в 
металле, подвергнутом ЭДП, происходит уже при остаточном 
содержании иттрия 0,004 – 0,005 % (рис. 3.17). Дальнейшее 
увеличение концентрации иттрия включительно до примерно 
0,1 % не влияет на Тs. 
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Такая же тенденция повышения Тs наблюдается и в литом 
металле при содержании иттрия, начиная с 0,025 %. Увеличе-
ние содержания Y до 0,2 % практически мало влияет на значе-
ние Тs. При содержании иттрия более 0,2 % наблюдается рез-
кое снижение Тs, что приводит к расширению ТИК. Такая 
тенденция имеет место при концентрации  иттрия до 0,4 %. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Содержание иттрия, мас % 
 Рис. 3.17. Влияние иттрия на температурный интервал кристаллизации 
 
Содержание Y более 0,4 % (до 1,6 %) не вызывает даль-
нейшего расширения ТИК. Следует отметить, что повышение 
ТS литого металла и подвергнутого ЭДП близко по абсолют-
ному значению (в интервале концентрации Y 0,004-0,095 % 
для металла после ЭДП и 0,025-0,21 % для литого металла). 
Результаты приведенных в этой главе эксперименталь-
ных исследований, а также данные авторов [147, 149] дают 
основание выдвинуть гипотезу о механизме воздействия РЗМ 
на первичную кристаллизацию металла при сварке стали. 
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Обладая высокой термодинамической активностью при 
оптимальной концентрации в металле, РЗМ при температуре 
значительно выше TL образуют мелкодисперсные тугоплавкие 
соединения преимущественно с кислородом и серой [15, 38, 
126]. На следующем этапе на этих образованиях, являющихся 
подложкой, адсорбируются и другие элементы, в том числе и 
углерод (рис. 3.15; 3.16). Исходя из современных представле-
ний о механизме кристаллизации [158, 159], можно предпо-
ложить, что появившиеся в расплаве соединения РЗМ служат 
основой для образования своеобразных гетерогенных твердо-
жидких комплексов (кластеров). Присущие процессу сварки 
высокие интенсивность перемешивания металла и скорость 
охлаждения способствуют равномерному распределению об-
разовавшихся комплексов по всему объему ванны и фиксации 
их при кристаллизации. 
В процессе затвердевания сплава находящиеся перед 
фронтом кристаллизации упомянутые комплексы, в т.ч. в виде 
закристаллизовавшихся мелкодисперсных высокотемператур-
ных соединений, фиксируются не в пограничных областях, 
а преимущественно в осях и теле кристаллита [27, 138], что 
повышает степень равномерности их распределения в матри-
це. В закристаллизовавшемся металле РЗМ в основном нахо-
дятся не в твердом растворе, а в виде прежде всего мелкодис-
персных включений, содержащих кислород, серу, углерод и 
др. (рис. 3.15 и 3.16), образовав с ними высокостабильные 
соединения. Сравнительно небольшая часть РЗМ растворяется 
в твердом растворе [160]. Независимо от того, в каком виде 
РЗМ находятся в металле, они снижают диффузионную под-
вижность элементов матрицы и стабилизируют структуру. 
Следовательно, для уменьшения МХН важным фактором яв-
ляется равномерное распределение РЗМ в матрице. При свар-
ке плавлением это условие реализуется в значительной степе-
ни в силу специфики сварочного процесса и подтверждено 
нами экспериментально. 
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Установленное снижение МХН в металле сварных швов 
как и в литом металле [27, 97] и явилось следствием приве-
денного механизма влияния РЗМ на диффузионную подвиж-
ность серы и углерода в стали. То обстоятельство, что РЗМ-
содержащие неметаллические включения располагаются пре-
имущественно в осях и теле кристаллитов [27, 138] говорит об 
активации процесса кристаллизации образовавшимися ком-
плексами, выступающими в роли высокодисперсной вторич-
ной фазы. В результате перевода ликвирующих элементов 
(прежде всего серы, частично углерода) в стабильные соеди-
нения снижается содержание легкоплавкой фазы в расплаве. 
Таким образом сводится к минимуму объем ликватов перед 
фронтом кристаллизации, что приводит к изменению кинети-
ки роста и морфологии кристаллитов. Доказательством при-
веденного суждения явилось исчезновение слоистого характе-
ра распределения серы в металле сварных швов, содержащих 
РЗМ. С уменьшением количества ликвирующей фазы, с одной 
стороны, снижается степень переохлаждения металла перед 
фронтом кристаллизации, с другой – фронт кристаллизации 
становится более устойчивым, скорость роста кристаллитов 
стабилизируется. 
Увеличение скорости кристаллизации наряду с другими 
факторами обеспечивает образование мелкоячеистой структу-
ры (рис. 3.3). В результате резко снижается МХН по объему 
кристаллита [138, 138]. Границы спайности кристаллитов ста-
новятся более совершенными [197]. По мере стабилизации 
фронта кристаллизации, уменьшения количества и равномер-
ного распределения оставшейся ликвирующей фазы, сужения 
ТИК изменяется тип кристаллизации: дендритный, дендрит-
но-ячеистый перерастает в энергетически более выгодный 
ячеистый. 
Модификация и изменение морфологии структурных со-
ставляющих, нейтрализация ликвирующих элементов путем 
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перевода их в тугоплавкие иттрийсодержащие соединения 
приводит, к повышению технологической прочности. 
 
3.8. Влияние РЗМ на сопротивление образованию  
горячих трещин металла сварных швов 
 
Одной из важнейших характеристик качества металла 
сварных швов является технологическая прочность, т.е. спо-
собность металла сопротивляться образованию кристаллиза-
ционных трещин. 
Существует многочисленное количество способов оцен-
ки стойкости сварных соединений к образованию горячих 
трещин. В данной работе использован метод сравнительной 
количественной оценки, критерием которого является крити-
ческая скорость деформации (растяжения) кристаллизующе-
гося в процессе сварки металла сварного шва (Акр). Превыше-
ние этой скорости вызывает появление горячих трещин. 
Широко известно, что наиболее сильно снижают техно-
логическую прочность, т.е. уменьшают Акр, химические эле-
менты, обладающие низкой температурой плавления и ни-
чтожной растворимостью в металле матрицы. К ним 
относится, прежде всего, сера. 
К основным способам повышения технологической 
прочности металла шва относятся: модифицирование струк-
туры, т.е. дробление зерен и столбчатых кристаллов; нейтра-
лизация легкоплавких примесей путем перевода их в туго-
плавкие соединения; очищение границ зерен путем перевода 
вредных примесей с границ в тело зерна. 
Анализ результатов эксперимента показал, что введение 
РЗМ в металл шва приводит к возрастанию Акр  (рис. 3.18). 
Особенно заметно увеличение Акр (примерно в 1,8 раза) при 
сварке высоколегированного аустенитного металла. В данном 
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случае реализуются все три перечисленные основные способы 
повышения технологической прочности. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Рис. 3.18 Влияние РЗМ на технологическую прочность металла сварного 
шва 
 
Введение РЗМ в металл шва приводит, как ранее сообща-
лось, к модифицированию структурных составляющих, повы-
шению чистоты границ. В аустенитном металле происходит 
дробление дендритной сетки. 
Изменяется характер распределения серы при кристалли-
зации металла сварного шва. Исчезают слои обогащенные се-
рой. 
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РЗМ образуют в предкристаллизационный период су-
ществования жидкого металла сложные мелкодисперные 
химические соединения типа РЗМ2 S3 и др. Таким образом 
происходит нейтрализация жидкой фазы и перевод ее в 
твердое состояние путем образования высокотемператур-
ных соединений. 
Образовавшиеся в предкристаллизационный период ука-
занные сернистые соединения равномерно распределяются в 
матрице. Границы зерен и растущих кристаллитов становятся 
чище. Нейтрализация жидкой фазы устраняет помехи расту-
щему кристаллиту. При этом увеличивается скорость кри-
сталлизации и сужается температурный интервал кристаллли-
зации (рис. 3.17), что в свою очередь предопределяет 
технологическую прочность металла сварного шва. 
Микролегирование металла шва РЗМ, независимо в ка-
ком виде они вводились в покрытие электрода (в виде чисто 
го металла, оксидов, лигатуры), приводит к росту критической 
скорости деформации. Это характерно как для сварных швов 
на низкоуглеродистых сталях, так и высоколегированных  
аустенитных. Однако следует, что степень повышения Акр. для 
аустенитных швов значительно выше, чем для низкоуглероди-
стых. 
Повышение Акр наблюдается и при добавке в покрытие 
аустенитных электродов оксидов РЗМ, однако в меньшей сте-
пени по сравнению с электродами в состав покрытия которых 
вводился чистый иттрий. Это связано с засорением металла 
шва непродиссоцированными оксидами РЗМ, перешедшими 
из покрытия. 
 
3.9. Влияние иттрия на диффузионную подвижность  
водорода 
 
Вопросу отрицательного влияния диффузионно-под-
вижного водорода ([Н]диф) на трещиностойкость закаливаю-
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щихся сталей, в том числе и сварных соединений, посвящено 
значительное число работ как теоретического, так и экспери-
ментального плана [161–166]. Конечной задачей исследования 
является установление механизмов этого влияния и на этой 
основе разработка рекомендаций если не по устранению про-
цесса диффузионного насыщения зоны термического влияния 
(ЗТВ) водородом в процессе сварочного цикла, то хотя бы его 
снижения до уровня, не приводящего к охрупчиванию. 
Авторы [40], исследуя модифицированный РЗМ металл 
сварного шва высокопрочной стали, выявили изменение в 
балансе между [Н]диф и остаточным водородом [H]ост в сторо-
ну увеличения последнего при практически неизменном об-
щем его содержании. По предположению авторов, это явилось 
результатом диспергирования НВ, роста количества «рыхлых» 
РЗМ – содержащих оксисульфидов, способных аккумулиро-
вать атомарный водород, а также с увеличением суммарной 
протяженности границ зерен. 
При исследовании электрохимических процессов влия-
ния РЗМ на коррозионную стойкость металла сварных швов 
аустенитных сталей нами установлено [164], что одним из 
возможных факторов снижения диффузионной подвижности 
водорода является энергетический, связанный с присутствии-
ем в металле иттрия, обеспечивающего высокую энергию 
электронных связей с водородом. При потенциостатических 
исследованиях Y – содержащего металла сварных швов фер-
рито-перлитных сталей также выявлена тенденция торможе-
ния выделения водорода. Происходит увеличение перенапря-
жения его выделения, т.е. затруднение протекания 
электрохимических реакций восстановления ионов водорода 
на поверхности металла.  
Для изучения механизма задержки диффузии водорода 
определялся эффективный коэффициент диффузии (Dн) в ме-
талле сварных швов сталей ферритного и аустенитного клас-
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сов (с добавкой иттрия и без) химический состав которых 
приведен в таблице 3.7. 
 
Таблица 3.7. Опытные варианты металла шва (а) и 
значения коэффициентов диффузии водорода (Dн) в зави-
симости от концентрации иттрия (б) 
 
Ва
ри
ант
ы 
Химический состав наплавленного металла 
масс, % Содер-жание 
ворода 
[H]ост см3/100г
Сред-
ний 
размер 
НВ; 
dcp., 
мкм 
Сте-
пень 
загряз 
неннос 
ти, 
Іобщх103 
С Мn Si Сr Ni Y S Р 
1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11 12 
1 
(ис
х) 
0,095 0,9 0,63    0,019 0,021 3,8 3,9 12,6 
2 
(0
,3
%
 Y
) 
0,1 0,9 0,6   0,0045 0,017 0,02 2,48 2,0 9,85 
3 
(0
,5
%
 Y
) 
0,1 0,95 0,65   0,007 0,016 0,02 2,29 1,8 9,36 
4 
(ис
х) 
0,05 1,05 0,8 18,7 8,9  0,015 0,019  2,4 8,96 
5 
(1
%
Y
) 
0,05 1,0 0,8 18,7 8,9 0,0025 0,013 0,02  1,7 8,13 
Примечание: цифры в скобках – содержание Y в покрытии электрода 
а) 
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Ва
ри
ант
ы 
Образец П Образец В 
Коэффициент
диффузии 
водорода 
Приповерхностная 
концентрация 
поглощенного 
водорода 
Коэффициент
диффузии 
водорода 
Приповерхно-
стная концен-
трация погло-
щенного 
водорода 
 Сталь  аустенитная 
 Dн х10-6, см2/с см3/100г Dн х10-6, см2/с см3/100г 
1 2,18 0,075 2,33 0,079 
2 1,27 0,095 1,12 0,121 
3 1,13 0,103 1,06 0,132 
 Сталь ферритная 
 Dн х10-7, см2/с    
4 3,2±0,26 0,043   
5 2,07±0,34 0,03   
б) 
Различают 2 вида диффузионной проницаемости водорода в ме-
талле граничную и решеточную. Диффузионная проницаемость водорода 
в α-решетке выше, чем в γ-решетке (энергия активации соответственно 
13400 и 41500 Дж/моль), что связано с разной плотностью упаковки ато-
мов. В поликристаллических металлах диффузионное перемещение водо-
рода происходит как в решетке (решеточная диффузия), так и по грани-
цам зерен, блоков и дефектам решетки. При этом при встрече с 
внутренними пустотами, которые чаще всего наблюдаются в погранич-
ных областях, происходит его задержка [166]. По общепринятому мне-
нию несовершенства границ зерен и кристаллов, скопление неметалличе-
ских включений, которые чаще всего располагаются в пограничных 
областях, задерживают диффузионные потоки водорода, являясь для него 
коллекторами и ловушками [40, 163]. 
Для установления влияния чистоты границ на водородную прони-
цаемость пластины изготавливались таким образом, чтобы плоскость реза 
находилась вдоль (образец П) и поперек (образец В) оси сформировавше-
гося кристаллита металла сварного шва (рис. 3.19). Соответственно поток 
[Н]диф в процессе эксперимента в образце П будет направлен вдоль оси кристаллита, а в образце В будет пересекать все пограничные участки. 
Перед вырезкой пластин усиление шва (верхний слой) с мелкими кри-
сталлами удалялось механическим способом. Определение остаточного 
водорода в металле производили методом вакуумплавления. 
Распределение неметаллических включений, их размер, форма опреде-
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 Рис. 3.19. Схема вырезки образцов и 
насыщения диффузионным водоро-
дом 
 
лялись на оптическом микроскопе 
на нетравленых шлифах линей-
ным методом «Л» (ГОСТ–1778). 
Химический состав НВ определя-
ли с помощью РЭМ «Camskan-4» 
с приставкой для микрорентге-
носпектрального анализа Link 
System-860. Микрохимическую 
неоднородность по Y, S исследо-
вали путем получения концентра-
ционных карт распределения этих 
элементов по поверхности образ-
ца с использованием стандартной 
программы DIGIMAP.  
Исследованиями уста-
новлено [165], что добавка Y 
в ферритную сталь приводит 
к резкому (в 2 раза) сниже-
нию Dн (табл. 3.7. б). 
При этом замечено изменение интенсивности потока [Н]диф. 
Так Dн в образце сечением В исходного металла больше, чем 
Dн в образце сечением П. В иттрийсодержащем металле кар-
тина изменилась – превосходящим (на ~ 12%) становится Dн 
в образце сечением П. Было также установлено, что при та-
ком значительном снижении Dн в микролегированной стали 
заметно (на ~ 25%) повышается приповерхностная концен-
трация водорода (табл. 3.7, б). 
На выявленные изменения в диффузионном поведении 
водорода влияние могут оказывать многочисленные факторы 
[166-168], основные из которых: увеличение протяженности 
межзеренных и межфазных границ и изменение их чистоты; 
размеры, количество, химический состав, месторасположе-
ние НВ и степень их взаимодействия с [Н]диф; изменение 
энергии взаимодействия водорода с элементами, входящими 
в состав матрицы. 
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Анализируя структурные изменения установлено [169], 
что при введении иттрия средний размер НВ уменьшился с 
3,9 мкм до 1,8 мкм при снижении индекса загрязненности на 
~ 20 % (табл. 3.7. а). Произошло существенное очищение 
пограничных участков зерен. Границы утоняются, становятся 
более совершенными. Основная масса мелких НВ (вторич-
ных) фиксируется в теле зерна. Крупные НВ размером 3–
5 мкм располагаются большей частью на границах зерен. 
Введение иттрия привело к заметному снижению [H]ост  
(табл. 3.7., а, вар. 2). При повышении содержания иттрия, 
замечена тенденция роста [Н]ост. Заметно снижается степень 
загрязненности иттрийсодержащего металла. 
Снижение индекса загрязненности, качественное изме-
нение пограничных участков естественно должно приводить 
к уменьшению количества водородных ловушек и, следова-
тельно, к увеличению Dн. Вопреки этому произошло его 
снижение (табл. 3.7., б, вар. 1-3). Вместе с тем увеличение 
протяженности пограничных участков, вызванное модифи-
цирующим влиянием Y, естественно приводит к задержке 
диффузионного потока водорода. Однако этот вклад, судя по 
разнице абсолютных значений Dн в образцах с поперечным и 
продольным сечением кристаллита (табл. 3.7. а) не является 
определяющим фактором на фоне значительного общего 
снижения Dн. 
Не может оказать существенного влияния на Dн и неко-
торое снижение [Н]ост в микролегированном металле 
(табл. 4.7., а, вар. 2,3). 
Анализируя химический состав НВ Y–coдержащей ста-
ли, наряду с силикатами, сульфидами марганца обнаружены 
мелкодисперсные фазы YSi2, YS2, YOS, YC2, Y203. Такие НВ 
относятся к высокотемпературным [126], образуются в пред-
кристализационный период и мало влияют на формирование 
границ, так как расположены преимущественно в матрице 
зерна. Включения, содержащие иттрий (без учета неметалли-
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ческих включений размером < 1 мкм), составляют около 30-
40 % от общего количества. Количество таких включений 
зависит от содержания введенного иттрия. Следовательно, 
если предположить, что иттрий, взаимодействующий с водо-
родом, образуя стойкие гидриды типа YH2 [2], находится 
только в составе неметаллических фаз, то его количество 
недостаточно для оказания существенной помехи диффузии-
онному потоку водорода. 
Как установлено [132, 169], микродобавки Y в феррито-
перлитные стали оказывают, кроме модифицирующего и 
рафинирующего также легирующее воздействие, т.е. нахо-
дятся в твердом растворе, что безусловно должно обеспечи-
вать его (Y) равномерное распределение на микроуровне. Это 
подтверждается результатами исследований концентрацион 
ного распределения иттрия (рис. 3.20, табл. 3.7, вар 3а).  
Повышение концентрации иттрия в матрице до оптимальных 
пределов приводит к повышению плотности его распределе-
ния. Менее равномерно распределены сернистые соединения 
и кремний (рис. 3.20). 
Результаты представленных экспериментальных исследова-
ний позволяют сделать следующее обобщение. 
                                                                             Рис. 3.20. Концентрационная  
                                                                               карта распределения: а –   
                                                                               серы, б – иттрия, в – крем- 
                                                                               ния (исследуемый металл  
                                                                               – табл. 3.8. а, вар. 3), г –  
                                                                               авторадиограмма (х10). В  
                                                                             квадрате место определения 
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Известно [168], что атомы элементов IIIА подгруппы 
таблицы Менделеева, обладающие большей энергией связи с 
атомами водорода по сравнению с атомами элементов иссле-
дуемой стали, образуют необратимые ловушки. Иттрий, при-
сутствующий в исследуемой стали, относится к IIIА под-
группе и растворяется в железе по типу замещения. 
Следовательно, Y образует в стали необратимые ловушки. 
Не исключено, что сила захвата атомов водорода иттрием 
вызвана не только упругим, но и химическим взаимодействи-
ем, в результате [2] образуются стойкие соединения с водо-
родом типа YH2. В приведенном эксперименте плотность и 
равномерность распределения Y в матрице достаточно высо-
кие, что по нашему мнению, и является основным фактором 
задержки Dн. 
Увеличение плотности распределения Y в матрице, т.е. 
увеличение остаточного содержания Y с 0,0045 % до 0,007 % 
(табл. 3.7, вар. 2, 3), приводит к дальнейшему снижению Dн. 
Повышение кажущейся приповерхностной растворимости 
водорода (табл. 3.7, б) объясняется повышением плотности 
необратимых ловушек [164]. Этот эффект усиливается с по-
вышением содержания Y в металле. 
В отличие от феррито-перлитных сталей, в однофазных 
аустенитных сталях основными транспортными коридорами 
для передвижения диффузионного водорода являются грани-
цы кристаллитов, зерен [166]. 
Дробление структурных составляющих под влиянием 
оптимальных добавок РЗМ увеличивает в несколько раз про-
тяженность границ. Следовательно, Dн должен существенно 
увеличиться. Тем более, что устраняются основные помехи 
на пути его передвижения – засорение границ НВ. Образую-
щиеся в предкристаллизационный период мелкодисперсные, 
сложные иттрийсодержащие НВ сравнительно равномерно 
распределяются в матрице [169], чем обеспечивается повы-
шение чистоты пограничных участков. Соответственно 
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уменьшается количество ловушек, являющихся, по данным 
[164, 170, 171], основным препятствием на пути передвиже-
ния диффузионного водорода. Однако, как видно из  
табл. 3.7., б, вар. 4 и 5, Dн не повышается, а значительно  
снижается. 
Наличие в аустенитных сталях ферритной фазы должно 
приводить к росту Dн по причине повышенной проницаемо-
сти α-решетки по сравнению с γ – решеткой. 
Определение ферритной фазы осуществляли на установке ФЦ–2 на 
образцах ø 8 мм и длиной 60 мм, изготовленных из наплавленного метал-
ла исследуемой стали в состоянии после наплавки. Установлено, что в 
структуре металла исходного варианта содержится 5,1 % α–фазы, а в 
структуре металла микролегированного иттрием – 3,8 %. 
Уменьшение содержания α – фазы с 5,1 % до 3,8 % мог-
ло снизить величину Dн. Однако, учитывая, что разница в 
содержании α-фазы в сталях исходного и опытного вариантов 
незначительна, эти изменения, по нашему мнению, не могут 
кардинально изменить Dн. 
Таким образом, дополняя и уточняя предположения ав-
торов [116, 163], мы считаем, что основной вклад в снижение 
диффузионной подвижности водорода в микролегированной 
стали вносит иттрий. Снижение диффузионной интенсивно-
сти водорода обеспечивается значительным количеством 
образовавшихся мелкодисперсных иттрийсодержащих НВ, а 
также иттрем, растворенным в твердом растворе матрицы. 
Не исключается химическое взаимодействие водорода с  
иттрием. Подтверждением этого взаимодействия являются 
результаты потенциостатических исследований. 
 
3.10. Структурные изменения под воздействием РЗМ 
 
Феррито-перлитная сталь. Добавка РЗМ в металл 
сварного шва приводит к значительному изменению микро-
структуры. Прежде всего, изменяется размер зерна. Причем 
независимо от того РЗМ вводились в состав электродного 
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покрытия, стержень или шихту порошковой проволоки [137, 
172]. Типичное изменение размера ферритного зерна под 
воздействием РЗМ показано на рис. 3.21, где приведено рас-
пределение ферритных зерен по размерам в металле, наплав-
ленном электродами с различным содержанием РЗМ в по-
крытии. Как видно из рисунка наиболее вероятный размер 
зерна в металле исходного варианта соответствует 30 мкм   
(~ 35 % объема) при значительной разнозеренности структу-
ры (от 5 до 50 мкм). Добавка в покрытие 0,1% Y и еще боль-
ше 0,3% Y резко сужают кривые распределения и сдвигают 
их в сторону уменьшения зерна. 
 
Рис. 3.21. Изменение размеров 
ферритного зерна в металле, на-
плавленном электродами: I – ис-
ходный, 2 – с 0,3 % Y2О3; 3 – с 0,3 
% СеО2; 4 – с 0,1 % Y; 5 – с 0,2 % 
Y;6 – с 0,3 % Y 
    Около 60% зерен имеют 
размер 8–12 мкм при незна-
чительной разнозеренности. 
Оксиды РЗМ в меньшей сте-
пени измельчают зеренную 
структуру. Аналогичное 
влияние добавок иттрия на 
размер зерна отмечалось и 
для литого металла (разд. 2). 
Однако, для наплавленного 
металла оно проявляется еще 
резче и, в первую очередь, в 
уменьшении дисперсии в 
размере зерен. По-видимому, 
в данном случае определяю-
щую роль играют как специ-
фика процесса образования 
сварочной ванны, так и туго-
плавкие соединения РЗМ, образующиеся в наплавленном 
металле и играющие роль дополнительных центров кристал-
лизации.  
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Рис. 3.22. Трансформация микроструктуры наплавленного металла: а – 
исходный вариант; б, в, г – содержащий в покрытии электрода иттрий 
соответственно 0,1 %, 0,2 %, 0,3 %;   х 600 
 
 
 
Рис. 3.23. Влияние иттрия на строение перлитной составляющей в наплав-
ленном металле. Без иттрия (а), содержащем в электроде 0,1 % Y(б), 0,2 % 
Y(в), 0,3 % Y(г);  х 15000 
 
Содержание Y в электродном покрытии до 0,3 % не из-
меняет соотношения структурных составляющих (рис. 3.22 и 
3.23). Вместе с тем происходит изменение их морфологии. 
Перлитные участки дробятся, снижается их плотность, на-
блюдается островковый характер распределения. Острые 
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углы перлитных участков сглаживаются, их строение по 
форме приближается к зернистому перлиту (рис. 3.23). 
При содержании в электроде до 0,5 % Y структура ме-
талла многослойной наплавки по всему сечению одинакова. 
Содержание иттрия свыше 1% приводит к резкому измене-
нию структуры по мере удаления от верхнего наплавленного 
слоя, что объясняется различной реакцией микролегирован-
ного РЗМ металла на многократный нагрев до высоких тем-
ператур при сварочном цикле каждого предыдущего слоя 
наплавки. 
При содержании в покрытии 1–3% Y отличия в услови-
ях термоциклирования разных слоев при многопроходной 
сварке сказываются на кинетике структурообразования. 
В верхних слоях таких швов, характеризующихся помимо 
всего прочего интенсивным теплоотводом, формируются 
игольчатые структуры бейнитного типа с небольшим количе-
ством структурно-свободного феррита (рис. 3.24).  
По мере удаления от поверхности (в средних слоях) со-
держание феррита возрастает и, наряду с бейнитом, появля-
ется структурная составляющая троститного типа (темные 
участки на рис. 3.24, б). Нижние слои наплавок имеют фер-
рито-перлитную структуру, размер зерна которой уменьша-
ется с увеличением содержания Y с 1 до 2% (рис. 3.24, в I, в 
II), а при 3% Y и более и в нижней части наплавок начинает-
ся процесс формирования структуры бейнитного типа. 
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Рис. 3.24. Динамика изменения структуры металла, наплавленного элек-
тродами с І %Y (I), 2 % Y (II) и 3 % Y (III) в покрытии; х600: а, б, в – соот-
ветственно верхний, средний и нижний слои наплавки  
 
Аналогичное изменение структуры выявлено при исследова-
нии металла, наплавленного электродом, иттрий в который 
введен в стержень (сталь 30). При содержании в стержне до 
0,16 % Y структура по глубине слоев мало изменяется. При 
содержании в стержне Y 0,21 % и выше наблюдается резкое 
изменение структуры (рис. 3.25).  
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Рис. 3.25. Микроструктура металла, наплавленного электродом (средние 
слои наплавки) со стержнем из стали 30: а – без Y; б – с 0,21 % Y;. х 500 
 
Изменения в структуре металла в зависимости от усло-
вий охлаждения, в соответствии с результатами раздела 2, 
объясняются тем, что при таких количествах иттрия начинает 
сказываться на структурообразовании снижение критической 
точки Ar1 и повышение устойчивости переохлажденного ау-
стенита. В отличие от структурообразования при литье, вы-
сокие скорости охлаждения металла при сварке приводят к 
распаду аустенита при значительно большем переохлажде-
нии, что, в сочетании с этими факторами, способствует обра-
зованию структур бейнитного типа. 
Появление структур такого типа сопровождается по-
вышением твердости наплавленного металла. Так, твердость 
в средних слоях наплавки составляет HRB 77–79, при содер-
жании в покрытии 2 % Y – HRB 95–97 и 3% – HRB 101–103. 
Следовательно, помимо рафинирующего и модифици-
рующего влияния, иттрий проявляет себя как легирующий 
элемент, вопреки бытующему мнению, что легирование ме-
талла сварных швов невозможно по причине высоких темпе-
ратур сварочного цикла и чрезмерно высокой химической 
активности РЗМ при этих температурах. 
Введение в состав покрытия электрода оксидов иттрия, 
равно как и церия, самария, диспрозия в меньшей мере ска-
  
115 
зывается на изменении микроструктуры (рис. 3.26). Наряду с 
измельчением зерна феррита происходят изменения и в 
строении перлитной составляющей – структура более дис-
персна, пластинки цементита мельче, грани их более округ-
лы, края заовалены. При введении в состав покрытия 1,0 % и 
более оксидов РЗМ внутри ферритных зерен (реже на грани-
цах) появляются мелкие выделения округлой формы светлой 
и темной окраски. Окраска этих включений, как показано в 
разделе 2, зависит от их химического состава. Структура по 
глубине наплавленных слоев практически не изменяется. 
Причиной этому, как ранее указывалось, является высокая 
температура диссоциации и плавления оксидов РЗМ, грани-
чащая с максимальной температурой металла капли  (~ 2500 
°С), что не обеспечивает за короткий промежуток времени 
существования полное их разложение. При этом значитель-
ная часть оксидов переходит в металл наплавки в нейтраль-
ном (непродиссоциированном) виде, загрязняя его. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Рис. 3.26. Микроструктура металла, наплавленного электродами с оксида-
ми РЗМ в покрытии: а – 0,2 % Y2О3; б – 0,3 %Y2О3; в – 1,0 % Y2О3;  
г – 1,0 % СеО2; д – 1,0 % Du2О3; е – 1,0 % Sm2O3; х 500 
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Следует также отметить идентичность влияния исполь-
зованных в эксперименте оксидов РЗМ на микроструктуру и 
размер зерна. 
Аустенитная сталь. В связи с тем, что характер изме-
нения структуры металла наплавленнго электродами со 
стержнем 10Х20H9Г7T, 07Х19Н11МЗ, 10ХІ8Н9Т под воз-
действием РЗМ, как установлено нашими исследованиями и 
авторами [65, 110, 163, 173], не имеет принципиального от-
личия, в работе рассмотрены только те вопросы, которые 
необходимы для установления общих закономерностей влия-
ния различных РЗМ на структуру. Некоторые частные вопро-
сы указанного влияния более детально приведены в работах 
[140, 141, 174]. 
Микроструктура наплавленного металла при разном со-
держании РЗМ в электродном покрытии приведена на рис. 
3.27. Введение в состав электрода иттрия металлического 
приводит к изменению структуры – заметно уменьшается 
размер зерна, очищаются и утоняются межзеренные границы, 
полностью или частично исчезает дендритная сетка. Это осо-
бенно проявляется при содержании в покрытии 0,3 % Y. 
Модифицирующее действие оксидов РЗМ (Y2O3, СеО2) 
идентично иттрию. Отличительным является загрязнение 
структуры наплавленного металла, особенно сильно прояв-
ляющееся при содержании в покрытии 0,5 % оксидов РЗМ. 
Иттриймагниевая лигатура (в пересчете на содержание 
иттрия) по влиянию на структуру наплавленного металла 
близка к иттрию – введение в состав электродного покрытия 
до 0,5 % лигатуры приводит к измельчению зеренной струк-
туры.  
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Рис. 3.27. Микроструктура наплавленного металла типа 10Х20Н9Г6Т не 
содержащего РЗМ (а) и содержащего в покрытии электрода: б – 0,3 % Y; 
в – 0,3 % Y2О3; г – 0,3 % СеО2; д – 0,5 % YMg. Стержень электрода – 
10Х20Н9Г7Т 
 
3.11. Влияние РЗМ на химический состав, морфологию 
и распределение неметаллических включений 
 
Феррито-перлитная сталь. Влияние Y на размер, фор-
му и состав неметаллических включений в металле наплавки 
сказывается уже при его содержании в электродном стержне, 
начиная с 0,025 %, хотя распределение неметаллических 
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включений при этом содержании Y бессистемно. Они на-
блюдаются как в теле, так и по границам первичного зерна 
(рис. 3.28). 
 
 Рис. 3.28. Распределение неметаллических включений (отмечены стрел-
кой) в первичной структуре наплавленного металла стали 30. Содержание 
Y в стержне 0,025 % (остаточное содержание 0,0024 % масс.) 
 
Анализ химического состава НВ показал, что наряду с 
включениями силикатного и сульфидного типов  образуются 
включения, содержащие Y (рис. 3.29). Преимущественно это 
оксиды иттрия. 
 
 Рис. 3.29. Поверхностное распределение Y (б) в неметаллических включе-
ниях (а). Наплавленный металл – сталь 30, содержащий Y 0,0024 % масс 
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Увеличение содержания Y в металле электродного 
стержня включительно до 0, 12% приводит к уменьшению 
размеров НВ (рис. 3.30). Они приобретают шаровидную  
форму, распределяются равномерно в матрице (по крайней 
мере те неметаллические включения, которые удается вы-
явить современными методами). Средний размер их в попе-
речнике 0,8 – 1,2 мкм. Количество неметаллических включе-
ний уменьшается (рис. 3.31, б, г). С точки зрения очищения 
металла оптмальным является содержание Y в стержне 0,04 – 
0,12 % (остаточное содержание в наплавленном металле соот-
ветственно 0,005-0,009 %). 
Дальнейшее повышение содержания Y в стержне (свыше 
0,16 %) приводит к увеличению массовой доли НВ (происхо-
дит загрязнение металла). Форма неметаллические включения 
при этом не меняется, однако наряду с мелкими (до 1 мкм) 
включениями встречаются крупные, размером  3 – 6 мкм. 
 
 
Рис. 3.30. Изменение размера НВ в зависимости от содержания Y в на-
плавленном металле. Стержень – сталь 30 
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Рис. 3.31. Трансформация НВ при переплаве литых (а, в) стержней, содер-
жащих: а – 1,6 % Y; в – 0,12 % Y; б, г – наплавленный металл выполнен-
ный электродами со стержнями соответствующих вариантов; х 500 
 
Установлена зависимость между размером НВ и содер-
жанием Y в наплавленном металле (рис. 3.30) – размер неме-
таллические включения (до 80 % массовой доли) умень-
шается в среднем в 2,5 раза при изменении концентрации Y в 
наплавке от 0,005 до 0,045% (содержание в стержне от 
0,045 % до 0,4 % Y). 
Исчезают иттрийсодержащие фазы (рис. 3.31, а, б) на 
границах зерен, характерные для литого металла, в котором 
содержится свыше 0,21 % Y. 
При введении PЗM в электродные покрытия наблюдает-
ся аналогичное их влияние на размер и форму НВ. Оптималь-
ное (установленное нами [137]), содержание иттрия в элек-
троде (0,1–0,3 %) приводит к уменьшению массовой доли НВ. 
Они измельчаются и приобретают шаровидную форму (рис, 
3.32, б, г). Следует отметить тенденцию их перемещения с 
пограничных областей в тело кристаллита. 
  
121 
 
 
Рис. 3.32. Неметаллические включения в металле, наплавленном электро-
дами типа Э-50А исходным вариантом (а) и содержащими в покрытии: б, 
г – 0,2 % Y; в – 0,3 % Y2О3; д – 3 % Y; а, б, в – нетравленый шлиф; д – первичная структура  (х 500); 
г – вторичная структура;  (х 5400) 
 
С повышением концентрации Y в покрытии (свыше 
0,3%) наблюдается дальнейшее измельчение НВ. При этом 
замечено увеличение их количества. При содержании в покры-
тии значительного количества РЗМ (свыше 3%) в кристалли-
зующемся металле НВ сегрегируют преимущественно в ме-
жосные пространства кристаллов (см. рис. 3.32, д). 
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Таким образом, максимальное проявление рафинирую-
щего влияния иттрия наблюдается при его введении в элек-
тродное покрытие в количестве 0,1 – 0,3 % (при остаточном 
содержании в шве 0,006–0,009 %). Добавка в покрытие окси-
дов РЗМ (иттрия, церия и др.) [137], по мере увеличения их 
концентрации, начиная с 0,2%, приводит к загрязнению ме-
талла НВ (рис. 3.32, в). 
Это связано с высокой температурой плавления и диссо-
циации оксидов и кратковременностью пребывания послед-
них в интервале максимальных температур (2200–2500 °С) 
дугового промежутка, не обеспечивающих в полной мере реа-
лизацию упомянутых процессов. 
Анализ химического состава включений показал, что 
при введении в электродное покрытие до 0,3 % иттрия в на-
плавленном металле обнаруживаются мелкодисперсные час-
тицы сложного состава, содержащие и не содержащие ит-
трий – сульфиды, оксиды, силициды, а также карбиды иттрия 
YС2. При введении в состав покрытия свыше 0,5 %Y, равно 
как и оксидов РЗМ (иттрия, церия и др.), растет значительное 
количество мелкодисперсных НВ. При этом фазовый состав 
включений представлен механической смесью силикатного 
типа, оксидов, сульфидов, оксисульфидов и карбидов: 
MnO·3Mn2O3·SiO2, Mn5·Si3, Y·Si3, Mn·Si2, Y2O3, Mn3O, Y2O3S, 
YC2. 
Подобное влияние оксидов РЗМ на трансформацию и 
состав НВ приводят и авторы [25], изучая среднелегирован-
ный металл, полученный электрошлаковым переплавом. Эти-
ми же авторами обнаружено в составе металла наличие кар-
бидов иттрия – YС2. 
Количество, размер, морфология НВ оказывают сущест-
венное влияние на дислокационную картину, что сказывается 
на механических характеристиках стали. 
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При анализе тонкой структуры образцов установлена 
различная степень ее однородности в зависимости от концен-
трации РЗМ в покрытии электрода (рис. 3.33). В наплавлен-
ном металле исходного варианта обнаруживается значитель-
ное скопление дислокаций (рис. 3.33, а) При этом 
максимальная плотность (качественный анализ) дислокаций 
наблюдается в местах скопления НВ и особенно крупных. 
В металле, наплавленном электродами, содержащими 
0,1 – 0,3 % Y наблюдается более равномерное распределение 
дислокаций, плотность их значительно снижается 
(рис. 3.33, б), структура более равновесная. 
Увеличение концентрации Y в покрытии (свыше 0,5 %), 
равно как и оксидов, приводит вновь к повышению неодно-
родности тонкой структуры, хотя плотность дислокаций при 
этом увеличивается незначительно (рис. 4.33, в). 
Изменение дислокационной картины прямо связано с 
размерами, количеством, распределением в металле неметал-
лических включений. 
Рис. 3.33 Тонкая структура ме-
талла, наплавленного электрода-
ми: а - исходного варианта и 
содержащими в покрытии: 0,3% 
Y (б); 0,3 % Y2O3 (в);  х 30000 
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Аустенитная сталь. Роль РЗМ в изменении формы, со-
става и характера распределения неметаллических включе-
ний в аустенитном Сr-Ni наплавленном металле рассматри-
валась многими авторами [108]. Предположительно 
неметаллические включения с РЗМ были отнесены к сульфи-
дам и оксисульфидам. В более поздних работах [32, 175] оп-
ределен химический состав неметаллических включений, 
содержащих иттрий. Эти же авторы приходят к предположи-
тельному заключению, что при введении иттрия в наплав-
ленный металл основным видом включений являются слож-
ные оксисульфиды и оксиды иттрия. 
Изменение вида РЗМ-сырья, вводимого в сварочные 
материалы, может привести, как указывалось ранее, к изме-
нению химического состава, морфологии, количества НВ. 
Это в свою очередь может оказать существенное влияние на 
механико-технологические и служебные свойства металла 
сварных швов. Систематических исследований в этом на-
правлении в литературных источниках нами не обнаружено. 
Изучению подвергали металл 10Х20Н9Г6Т наплавлен-
ный электродами с различным содержанием Y, Y2O3, 
СеО2,YМg, а также металл 07X19H11M3, наплавленный 
электродами с комплексной добавкой в покрытие – Y и СеО2. 
Исследуя наплавленный металл 10Х20Н9Г6Т, выявле-
но, что введение в состав покрытия до 0,5 % Y приводит к 
очищению границ зерен. Также установлено, что РЗМ спо-
собствуют глобуляризации НВ, уменьшению их размеров. 
Образовавшиеся НВ мелкодисперсны, расположены в матри-
це (рис. 3.34, а). Наряду с неметаллическими включениями 
были обнаружены мелкодисперсные фазовые выделения (см. 
там же).  
Повышение концентрации Y до 2 % сопровождается 
ростом количества мелкодисперсных неметаллических вклю-
чений и фазовых выделений. 
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Одна из выделившихся фаз характеризуется гладким 
рельефом, имеет округлую форму (рис. 3.34, б, в). Другая, 
растравливающаяся, выявляется в виде темных участков 
(травление "царской водкой») с изменяющейся (размытой) 
формой. Микротвердость ее 2,0 – 2,6 МПа, т.е. соизмерима с 
твердостью аустенитной матрицы. Фаза эта располагается, 
как правило, рядом со светлой (рис. 3.34, в) или внутри ее 
(рис. 3.34, д). Светлотравящаяся (ранее упомянутая) фаза, 
имеющая характерные очертания и рельеф (рис. 3.34, б, в), 
часто обнаруживается в пограничных областях – на границах 
зерен и кристаллитов. Микротвердость ее 6,50 – 7,2 МПа. 
Очень часто указанная фаза соседствует с выделившимися 
дисперсными (размером до 1 мкм) неметаллическими вклю-
чениями (рис. 3.34, д). Малый размер обнаруженных включе-
ний не всегда позволяет идентифицировать их с достаточной 
степенью точности. 
Влияние иттриймагниевой лигатуры, введенной в состав 
электродного покрытия, на морфологию и распределение НВ 
адекватно иттрию. Как установлено исследованиями, опти-
мальным содержанием YMg  лигатуры в покрытии, повы-
шающим чистоту границ зерен, измельчающим НВ и обеспе-
чивающим их равномерное распределение в матрице (рис. 
3.34, г), является примерно 1,5 % [140]. 
При введении в состав покрытия оксидов РЗМ (Y2O3, 
CeO2) выявлено повышенное, по сравнению с чистым Y, об-
разование неметаллических включений. Это особенно замет-
но при добавке оксидов свыше 1,0 % (рис. 3.34, д, е). Сравни-
вая характер распределения и условия образования 
темнотравящейся фазы, возникающей в наплавленном метал-
ле при содержании в электроде Y или YМg, с мелкодисперс-
ными НВ при введении в состав покрытия оксидов РЗМ, 
можно заключить, что в том и другом случае обнаруженные 
темнотравящиеся выделения являются сложными кислородо-
содержащими соединениями. 
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Рис. 3.34. Неметаллические включения и фазы, образовавшиеся в наплав-
ленном металле 10Х20Н9Г6Т при содержании в покрытии электрода,  % 
масс.: а – 0,5Y (0,0017); б – 1,0Y (0,0027); в – 2,0 Y (0,0048); г – 1,5 YMg 
(0,0022Y); д – 2,0 CeO2 (0,0015); е – 2,0 Y2O2 (0,0027); х 20000 
  
127 
Относительно светлотравящейся фазы, образующейся 
при вводе в металл шва оксидов церия, то о подобной фазе, 
называемой "цериевой", упоминается в работе [176]. 
Диспергирование НВ, измельчение и сфероидизация 
зерна и карбидной фазы под воздействием оксидов РЗМ 
должно способствовать существенному повышению механи-
ческих свойств. Однако, рост количества НВ, выделяющиеся 
фазы вносят отрицательный вклад. 
Более тщательный анализ распределения НВ в металле 
07Х19Н11М3, выполненного электродами, содержащими 
0,15 % Y и 0,2 % CeO2, и изучение их химического состава 
производили на растровом электронном микроскопе 
«Comscan-4» с приставкой для микрорентгеноспектрального 
анализа Link System – 860. Наплавку металла осуществляли 
на подложку из стали 10Х17Н13М3Т. 
Химический состав включений приведен в таблице 3.8. 
В исходном (без РЗМ) наплавленном металле включения 
располагаются преимущественно на границах зерен или в 
приграничных областях (рис. 3.35). Химический состав 
включений различный, однако, преобладающее их большин-
ство – это сложные соединения, содержащие Mn, S, Si, O 
(рис. 3.36). Реже встречаются простые включения – оксиды 
марганца, кремния и сульфиды марганца. 
Введение в состав электрода оптимального количества 
РЗМ изменяет характер распределения НВ в металле, их со-
став. Уменьшается количество прозрачных неметаллических 
включений и увеличивается количество НВ полупрозрачного 
или темного типа, что характеризует их сложный химический 
состав. На рис. 3.37. показано типичное неметаллическое 
включение темного цвета и характер распределения в этом 
включении химических элементов. 
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3.12. Влияние РЗМ на коррозионную стой-
кость  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
аустенитных сварных швов 
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Рис. 3.35. Распределение неметаллических включений в наплавленном 
металле 07XI9H11M3 исходного варианта  
 
 
 
Рис. 3.36. Характер распределения химических элементов в НВ наплав-
ленного металла исходного варианта; х 1500 
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Рис. 3.37. Характерное распределение в наплавленном металле 
07XI9H11M3, выполненном электродом, содержащим в покрытии 0,15 % 
Y и 0,2 % CeO2: а – неметаллических включений; б – химических элемен-тов во включениях, расположенных на межзеренных границах;  х 4000 
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Анализ химического состава показал, что в неметалли-
ческих включениях, содержащих РЗМ, происходит увеличе-
ние Al, Mn, S, Ca, Ti (табл. 3.8). В составе таких включений, 
как правило, присутствует кислород, очень часто углерод 
(рис. 3.37). Следует отметить, что в упомянутых НВ углерод 
появляется при обязательном присутствии РЗМ. Хром в тако-
го типа НВ (сложного состава) отсутствует. Это указывает на 
то, что и в высоколегированном наплавленном металле 
сложного состава при наличии сильных карбидо-
образователей (в данном случае Cr и Mo) РЗМ способны об-
разовывать соединения с углеродом. Таким образом на осно-
вании представленных нами результатов экспериментальных 
исследований можно заключить, что в аустенитном как и в 
феррито-перлитном наплавленном металле наблюдается 
практически одна и та же закономерность влияния РЗМ на 
форму, размер и распределение неметаллических включений. 
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3.12. Влияние РЗМ на коррозионную стойкость  
аустенитных сварных швов 
 
Вопросу влияния РЗМ на коррозионные свойства метал-
ла сварных швов аустенитных сталей, эксплуатируемых в 
щелочных средах, посвящено значительное количество пуб-
ликаций [31,32, 142, 177, 178]. В меньшей мере освещен во-
прос стойкости микролегированного металла шва в кислых 
средах – не изучен механизм этого влияния, нет сведений о 
предпочтительности используемых РЗМ, их оптимальной 
концентрации и др. Если учесть масштаб химической про-
мышленности Украины, где сварные конструкции эксплуати-
руются в агрессивных кислых средах (различная концентра-
ция кислот), то станет ясным актуальность вопроса. 
Известно, что определяющим фактором стойкости Cr – 
Ni, Cr – Ni – Mo сплавов против межкристаллитной коррозии 
(МКК) является диффузия углерода на границы и в погра-
ничные области зерен и кристаллитов в процессе нагрева при 
сварке в интервале температур его максимальной подвижно-
сти с последующим образованием карбидов хрома, диффун-
дирующего из приграничных участков зерен, тем самым, 
обедняя их. 
Исследованию на коррозионную стойкость в растворах 
H2SO4 при 60 °С подвергали наплавленный металл составов 
10Х20Н9Г6Т, 12Х18Н10Т, 04Х18Н9, 07Х19Н11М3 [179-187].  
Установлено (рис. 3.38, табл. 3.9), что остаточное со-
держание Y в пределах 0,0017– 0,0035 % приводит к резкому 
(в 2-3,5 раза) торможению коррозионного процесса. Повы-
шение его концентрации свыше 0,004 % несколько активизи-
рует коррозионный процесс. Оксид иттрия также повышает 
защитные свойства, а СеО2 (до 1 % в покрытии) слабо влияет 
на изменение скорости коррозии. Содержание его свыше 1 % 
масс. активизирует коррозионный процесс. 
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Скорость коррозии, например, стали 10Х18Н9Т при 
Е = – 80 мВ снижается более чем на два порядка (рис. 3.38, 1). 
Снижаются токи пассивации. 
 
Таблица 3.9. Результаты испытаний наплавленного метал-
ла  на  коррозионную  стойкость  в  растворах H2SO4 при 
60 °C 
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1 
10
Х2
0Н
9Г
6Т
 нет нет 4,258 4,920 нет 
2 0,5 Y 0,0017 Y 2,523 2,100 40,7 
3 1,0 Y 0,0027 Y 1,053 0,650 75,2 
4 1,5 Y 0,0032 Y 1,554 1,620 63,9 
5 1,0 Y2O3 0,0032 Y 1,568 1,650 63,1 
6 
12
Х1
8Н
10
Т нет нет 2,275 4,500 нет 7 0,5 Y 0,0015 Y 1,718 2,280 24,4 
8        1,0 Y 0,0036 Y 0,890 0,980 60,8 
9 
07
Х1
9Н
11
М3
 
нет нет 0,45 7,300 нет 
10 0,5 Y 0,0017 Y 0,206 2,500 54,2 
11 1,0 Y 0,0028 Y 0,095 0,210 78,8 
12 1,5 Y 0,0037 Y 0,180 1,280 63,0 
13 2,0 Y 0,0048 Y 0,220 2,420 1,1 
14 1,0 Y2O3 0,0035 Y 0,150 0,650 6,6 
15 0,5Y+ +1,0CeO2
0,0019Y+ 
+0,0021Ce 0,092 0,230 79,5 
 
Примечание. Коррозионная среда: для вариантов 1-8 – 1М H2SO4; для вариантов 9-15 – 4М H2SO4  
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 Рис. 3.38. Влияние иттрия на изменение 
скорости коррозии (К) в растворе 1М 
H2SO4 при 60 °С наплавленного металла: 
1 – 10Х20Н9Г6Т; 2 – 12Х18Н9Т; 3 – 
07Х19Н11М3 
 
Совместное введение в 
состав покрытия элек-
трода Y и СеО2 (вар. 
15, табл. 3.9) привело к 
значительному увели-
чению коррозионной 
стойкости наплавлен-
ного металла. 
При анализе потен-
циодинамических кри-
вых (lgj – E) одной из 
стали (рис. 3.39), ис-
пытанной в растворе 
1МH2SO4 при 60°С, 
установлено, что до-
бавка иттрия приводит
к сдвигу потенциала коррозии в положительную область и 
торможению анодного растворения металла с одновремен-
ным торможением реакции выделения водорода. 
В процессе сварки при выполнении многослойных швов 
происходит многократный нагрев металла ЗТВ в интервале 
критических температур, что ускоряет процесс карбидообра-
зования на границах и обеднение приграничних областей 
хромом. 
Ранее было показано, что иттрий задерживает диффу-
зию углерода в сварных швах углеродистых сталей. Крите-
рием при постановке задачи исследования было предполо-
жение, что причиной повышения стойкости против МКК 
микролегированных РЗМ корозионностойких сталей являет-
ся задержка выхода углерода на границы зерен и, соответст-
венно, предотвращение процесса обеднения приграничных 
участков хромом. Для проверки высказанного предположе-
ния исследованию подвергали металл наплавок стали 
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07Х19Н11М3 (табл. 3.9, вар. 9, 10). Иттрий вводился в сос-
тав электродного покрытия [141]. 
 
 
 
 
 
 
Рис. 3.39. Потенциодинамические 
кривые металла 12Х18Н9Т в рас-
творе H2SO4 при 60 °С без иттрия 
(1) и микролегированного иттрием: 
0,5 % (2); 1,0 % (3) 
 
 
Образцы для исследования получали путем многослойной наплав-
ки на торец пластины из стали 07Х19Н11МЗ толщиной 20 мм и длиной 
150 мм в соответствии с ГОСТ 6996. Наплавку выполняли электродами 
диаметром 4 мм на токах 130...140 А.  
Образцы наплавленного металла подвергали нагреву в аргоне при 
температуре 650 °С с выдержкой 2; 10; 100 ч. Склонность металла к МКК 
оценивали электрохимическим способом с использованием ячейки с 
раздельными электродными пространствами  [188]. Поляризацию образ-
цов осуществляли с помощью потенциостата П5727-М. В качестве элек-
трода для сравнения использовали стандартный хлорсеребряный элек-
трод. Экспериментально полученные значения потенциалов приведены 
по водородной шкале. 
Исследования химической микронеоднородности и распределения 
элементов на границах зерен, а также состава неметаллических включе-
ний проводили с помощью электронных микроскопов «Comebax» и 
«Comscan-4» с приставкой для микрорентгеноспектрального анализа 
«Link System 860». Образцы для растровой электронной микроскопии 
готовили по общепринятой методике с использованием известных трави-
телей. 
Глубину проникновения МКК измеряли в соответствии с ГОСТ 
6032 (метод AM) с помощью металлографического микроскопа. 
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Анодные потенциодинамические кривые металлов, исследуемых в 
растворе 1М НСlО4 + 0,1М NaCl, приведены  на рис. 3.40. Указанный электролит отличается высоким избирательным действием на погранич-
ные области зерен, обедненных хромом. 
Анализ поляризационных измерений на исследуемых 
металлах показывает, что при термообработке в диапазоне 
значений анодных потенциалов 0,15–0,4 В (рис. 3.40), кривые 
21 2; 31, 3, 41, 4) появляются активационные участки. При 
этом на кривых для образцов без термообработки таких уча-
стков нет (рис. 3.40, крив. 11 ,1). 
Степень склонности металла наплавок к МКК, согласно ра-
боте [188], определяется током активации ia при Е = 0,3 В. 
Экспериментально установлено, что токи іа для микролегиро-
ванных образцов (рис. 3.40, кривые 1′–4') значительно ниже, 
чем для исходного металла (рис. 3.40, кривые 1–4). 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Рис. 3.40. Анодные потен-
циодинамические кривые на-
плавленного металла 
07Х19Н11М3 (1–4 – без РЗМ; 
1'–4' – с РЗМ) в растворе 1М 
НСlO4+ 0,1м NaCl при темпе-
ратуре 650 °С с различной 
длительностью термообра 
ботки: 1–0ч; 2–2ч; 3–10ч;  
4–100ч 
 
 
Кроме того, их значение возрастает с увеличением дли-
тельности термообработки, причем для микролегированного 
металла этот рост выражен слабее, чем для металла исходно-
го варианта. Стойкость против МКК оценивали по глубине ее 
проникновения 
Параллельно были проведены гравиметрические коррози-
онные испытания образцов в растворе 1М НСІО4 при  
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температуре 60 °С. Результаты испытаний приведены в 
табл. 3.10. Температурная зависимость склонности МКК от 
времени для наплавленного металла исходного и микролеги-
рованного металла приведены на рис. 3.41. 
 
Таблица 3.10. Глубина проникновения МКК 
Объект иссле-
дования 
№ вариан-
та 
Длительность 
термообработки, ч 
Глубина проникновения
МКК, мкм 
Металл без РЗМ 
1 0 20 – 29 
2 2 130 – 145 
3 10 215 – 226 
4 100 355 – 370 
Металл с РЗМ 
 
 
5 0 18 – 24 
6 2 24 – 30 
7 10 105 – 115 
8 100 145 – 155 
  
 
 
 
                                                                          
 
 
 
 
 
 
 
                                                           t,мин 
 
 
 
Рис. 3.41. Склонность к МКК наплавленного металла 07Х19Н11М3: а – без 
РЗМ; б – содержащего 0,0017 % Y 
 
 
ТоС 
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Данные таблицы 3.10, как и электрохимические изме-
рения, свидетельствуют о более высокой стойкости против 
МКК и замедлении общей  коррозии микролегированного 
металла в растворах H2SО4. При структурных исследованиях 
установлено [179], что в металле исходного варианта по мере 
увеличения продолжительности выдержки при 650 °С начи-
нают утолщаться границы зерен и при выдержке 100 часов 
выявлено образование игольчатой фазы (рис. 3.42, б), беру-
щей начало у границ зерен. 
 
 
 
Рис. 3.42. Динамика образования игольчатой карбидной фазы в наплав-
ленном металле 07Х19Н11МЗ исходного варианта после нагрева при тем-
пературе 650 °С в течение: а – 10 часов, б – 100 часов 
 
 
 
Игольчатая фаза содержит повышенную концентрацию 
углерода (рис. 3.43, б). Причем количество углеродосодер-
жащей фазы на единицу исследуемой площади увеличивает-
ся с увеличением времени термообработки. На утолщенных 
границах зерен выявлены выделения карбидов хрома (рис. 
3.43, а). Подобных изменений в микролегированном металле 
не обнаружено (рис. 3.44). 
При исследовании микрохимической неоднородности 
пограничных участков исходного металла после выдержки 
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Рис. 3.43. Пограничные вы-
деления карбидной фазы (а) и 
характер распределения угле-
рода в игольчатой фазе (б) в 
наплавленном металле 
07Х19Н11МЗ (исходный ва-
риант) после выдержки при 
температуре 650 °С в течение 
100 часов 
 
 
 
 
 
100 часов при температуре 650 °С. (табл. 3.11) зафиксирована 
сегрегация хрома на границах зерен (0,8–1,7 масс. %) по 
сравнению со средним содержанием, а также уменьшение 
концентрации никеля (на ~ 0,9 масс. %). 
 
 
                                                       
 
 
 
Рис. 3.44. Границы зерна наплавленно-
го РЗМ – содержащего металла (вар. 
10,  
 
 
 
 
Рис.3.44. Границы зерна 
наплавленного РЗМ – со-
держащего металла (вар.10, 
табл. 3.9) после нагрева 
при 650 °С в течение 100 
часов; х 1000 
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Таблица 3.11. Химическая микронеоднородность на грани-
це зерен наплавленного металла (термообработка при 
650 °Св течение 100 часов). 
 
Испытуемый 
образец 
(табл. 3.9), 
варианты 
Содержание Cr и Ni, % ат. 
Среднее 
содержание 
элементов 
Содержание 
на границе 
зерна 
Содержание в 
непосредственной 
близости (10мкм) 
от границы зерна  
9 
Ni 9,228 8,562 9,246 
Cr 19,209 21,756 19,246 
15 
Ni 9,872 10,250 10,382 
Cr 19,810 20,201 20,208 
 
Механизм влияния РЗМ на сопротивляемость металла 
МКК в кислых средах можно представить, исходя из полу-
ченных экспериментальных данных и результатов работ [81, 
93]. Высокое сродство РЗМ к кислороду, сере способствует 
образованию высокотемпературных неметаллических вклю-
чений. При этом увеличивается их дисперсность, меняется
характер их распределения в закристаллизовавшемся метал-
ле. НВ сравнительно равномерно распределены в матрице. 
Междендритные и межзеренные границы становятся чище, 
совершеннее. Происходит модифицирование структурных 
составляющих. Усложняется химический состав НВ: наряду с 
кислородом, серой, РЗМ во многих из них присутствует уг-
лерод, что является дополнительным подтверждением карби-
дообразующего влияния РЗМ, в частности иттрия. Снижается 
МХН в пограничных областях. Сильное диспергирование 
РЗМ – содержащих НВ, равномерно распределенных в мат-
рице, присутствие РЗМ в решетке γ-железа уменьшают диф-
фузионную подвижность углерода и вероятность образова-
ния карбидов хрома на границах. Изменение характера 
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процессов структурообразования способствует уменьшению 
интенсивности коррозионных процессов в пограничных об-
ластях, т.е. повышается сопротивляемость металла МКК. 
 
3.13. Механические свойства металла сварных швов,  
микролегированных РЗМ 
 
Феррито-перлитная сталь. Механические характери-
стики феррито-перлитного металла (рис. 3.45) за исключени-
ем прочностных свойств, имеют экстремальную зависимость 
от количества введенных РЗМ в электрод [137]. Экстремумы 
на кривых соответствуют концентрациям иттрия 0,1 – 0,3 %. 
Особенно следует отметить возрастание в указанном интер-
вале концентраций пластических свойств и ударной вязкости 
примерно на 70 %. Прочностные характеристики наплавлен-
ного металла в этом интервале либо остаются без изменения 
(σв), либо незначительно увеличиваются (σ0,2). 
Введение Y свыше 0,3 % приводит к росту σв и сниже-
нию ψ, δ, КСU (рис. 3.45). Такой ход кривых можно объяс-
нить следующим образом. Добавка в электрод 0,1 – 0,3 % Y, 
измельчает зерно, очищает границы зерен, изменяет морфо-
логию и размеры НВ и благоприятно сказывается на их  
распределении, значительно снижает химическую микроне-
однородность. Содержание Y свыше 0,3 % приводит к увели-
чению содержания НВ, упрочняющих матрицу. 
При содержании Y в покрытии начиная с 1,0 % на ходе 
кривых уже существенно сказываются и структурные изме-
нения. Рост σв, σ0,2   и соответствующее снижение ψ, δ, КСU в 
этом интервале концентраций (1 – 3 %) обусловлены появле-
нием более твердых и менее пластичных (по сравнению 
с феррито-перлитным состоянием) структур. 
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Рис. 3.45. Зависимость механических свойств наплавленного металла от 
содержания иттрия в электроде 
 
Механические свойства металла, наплавленного элек-
тродами в состав которых вводились оксиды РЗМ, менее чув-
ствительны к изменению их концентрации (рис. 3.46). Боль-
ше всего меняется предел текучести и временное 
сопротивление, в меньшей степени ударная вязкость. Суще-
ственной разницы влияния на механические свойства при 
вводе Y2O3, CeO2, Du2O3, Sm2O3 нами не выявлено [124]. 
 
 
 
 
Рис. 3.46. Механические 
свойства металла, наплав-
ленного электродами с 
оксидами иттрия 
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Важной характеристикой работоспособности сварного 
соединения является ударная вязкость металла шва при низ-
ких температурах [189]. Как видно из рис. 3.47 ударная вяз-
кость металла, содержащего Y, при минус 70 °С примерно в  
2 раза выше, чем для металла исходного варианта и сохраня-
ется на уровне значений, полученных для исходного варианта 
при комнатной температуре. 
 
  
 
Рис. 3.47. Температурная 
зависимость ударной вяз-
кости феррито-перлитного 
металла, наплавленного 
электродами исходного ва-
рианта (1) и содержащего: 
0,1 % Y (2); 0,2 % Y (3); 0,3 
% Y (4) 
 
 
 
 
Аустенитная сталь. Изменения механических свойств 
аустенитного наплавленного металла 10Х20Н9Г6Т, 
07ХІ9Н11МЗ, 10ХI8Н9T под влиянием вводимых в электрод-
ное покрытие РЗМ, как нами установлено, близки по харак-
теру. В связи с этим приводится анализ результатов исследо-
ваний только стали 10Х20Н9Г6Т. Установлена экстремальная 
зависимость механических свойств под воздействием иттрия 
(рис. 3.48).  
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Рис. 3.48. Зависимость механических свойств наплавленного металла 
(10Х20Н9Г6Т) от содержания иттрия в электроде 
 
При этом экстремумы на кривых отмечены в интервале 
содержания 0,15 – 0,3 % Y. При увеличении концентрации Y 
(начиная с 0,4 %) наблюдается тенденция повышения проч-
ности, снижения КСU и δ. Следует отметить, что в этом же 
интервале концентраций иттрия, происходит измельчение 
зерна и дробление дендритной сетки (рис 3.27), диспергиро-
вание и равномерное распределение НВ, что указывает на 
тесную взаимосвязь между модифицирующим и рафини-
рующим воздействием РЗМ и изменением механических 
свойств металла. Характерным в изменении механических 
характеристик наплавленного металла при добавке РЗМ 
(CeO2) включительно до 0,4 % является плавное повышение 
всей гаммы свойств (рис. 3.48).Увеличение концентрации 
оксидов РЗМ до 0,5 % приводит к снижению КСU, ψ при 
монотонном повышении σв. При этом показатели δ, σ0,2 оста-
ются неизменными. Однако следует отметить, что по сравне-
нию с металлическим иттрием при добавке СеО2 в покрытие 
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абсолютные показатели наплавленного металла – КСU, σ0,2, ψ 
ниже при более высоких показателях σв.  
 Рис. 3.49. Механические свойства аустенитного металла, наплавленного 
электродами, содержащими СеО2 
 
Такое изменение механических свойств коррелирует с 
изменением структуры, количеством и характером распреде-
ления НВ. Содержание СеО2 свыше 0,3 %, как показано на 
(рис. 3.34, д) приводит к загрязнению металла, что нивелиру-
ет положительное модифицирующее влияние (дробление 
зерна и дендритной сетки). 
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Рис. 3.50. Механические свойства 
аустенитного металла, наплавленно-
го электродами, содержащими в 
покрытии Y – Mg лигатуру 
На рис. 3.50 показано 
изменение механических 
характеристик наплавлено-
го металла при введении в 
состав покрытия Y – Mg 
лигатуры (30%Y–70% Мg). 
Введение в состав 
электрода Y – Мg лигату-
ры изменяет уровень меха-
нических свойств подобно 
иттрию металлическому. 
Оптималным содержанием 
Y – Мg лигатуры, обеспе-
чивающим благоприятное 
сочетание структуры и ме-
ханических свойств на-
плавленного металла явля-
ется примерно 0,5–1,5 %, 
что в пересчете на иттрий 
металлический составляет 
0,15–0,5 % соответственно. 
Приведенные исследова-
ния позволяют сделать следующие выводы. При электроду-
говой сварке феррито-перлитных сталей коэффициент пере-
хода РЗМ в металл шва из покрытия электрода, шихты по-
рошковой проволоки, флюса составляет 0,04–0,07. При 
сварке аустенитных Cr–Ni, Cr–Ni–Mn, Cr–Ni–Mo сталей – 
0,01–0,05. При вводе РЗМ в стержень электрода (проволоку) 
коэффициент перехода в феритто–перлитный шов – 0,07–
0,12. 
При содержании иттрия в присадочном материале до  
0,3 % обеспечивается его равномерное распределение в ме-
талле сварного шва благодаря специфическим условиям обра-
зования сварочной ванны и его высокой термодинамической 
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активности при температурах сварочного процесса. При этом 
иттрий находятся в металле в виде стабильных химических 
соединений, в меньшей мере в твердом растворе. Активно 
взаимодействуя с углеродом, образует карбиды и сложные 
комплексы – оксикарбосульфиды, оксикарбиды и др., снижая 
диффузионную подвижность углерода. 
Раскрыт механизм влияния иттрия на процесс первич-
ной кристаллизации металла при сварке. При введении в со-
став шва углеродистой стали 30 иттрия, начиная с 0,002 % 
(остаточное содержание), температурный интервал кристал-
лизации уменьшается на 40-50 °С. Причиной этого является 
перевод значительной части ликвирующих элементов, преж-
де всего серы, углерода в стабильные, высокотемпературные 
соединения и снижение таким образом количества ликви-
рующей фазы в расплаве перед фронтом кристаллизации, что 
позволяет увеличить скорость кристаллизации. Повышение 
концентрации иттрия включительно до 0,095 % не изменяет 
ТИК.  
При введении иттрия 0,1–0,3% в углеродистый электрод 
приводит к диспергированию, сфероидизации и равномерно-
му распределению неметаллических включений в металле 
шва. Содержание его свыше 0,3 % увеличивает загрязнение 
металла шва, наблюдается сегрегация неметаллических 
включений в межкристаллитные пространства.  
Аналогичное влияние на форму, размер и характер рас-
пределения неметаллических включений оказывает иттрий 
при введении его в состав металла стержня. Оптимальным с 
точки зрения рафинирования металла является содержание в 
стержне 0,08–0,12 % иттрия. 
Механизм воздействия оксидов PЗM (Y2O3, CeO2, 
Du2O3, Sm2O3) на трансформацию неметаллических включе-
ний примерно такой же, как и иттрия металлического при 
значительно меньшей эффективности, а содержание их в 
электроде более 0,2 % повышает загрязненность металла. 
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Влияние иттрия и оксидов РЗМ на форму, размер и рас- 
пределение неметаллических включений в наплавленном ме-
талле аустенитного класса аналогично влиянию их в углеро-
дистой стали. Оптимальным является введение до 0,3%Y в 
присадочный материал в виде металлической добавки или до 
0,2% при добавке в виде оксидов. Повышение концентрации 
РЗМ сопровождается ростом мелкодисперсных неметалличе-
ских включений, сегрегации их на межзеренных границах. 
В металле, наплавленном углеродистым электродом, со-
держащим до 0,3%Y, образуются неметаллические включения 
смешанного типа, т.е. содержащие и не содержащие Y: суль-
фиды, оксиды, оксисульфиды, силициды, обнаружены карби-
ды YС2. При увеличении концентрации Y (равно как и окси-
дов РЗМ), химический состав неметаллических включений не 
претерпевает существенного изменения. 
В сталях І0Х20Н9Г6Т, 07XI9H11M3 с добавками редко-
земельных металлов, преобладающим является наличие слож-
ных по химическому составу неметаллических включений, 
содержащих Mn, Si, S, O, в которых часто присутствуют Al, 
Ca, Ti. Установлено, что при содержании в неметаллических 
включениях РЗМ в их составе появляется углерод при отсут-
ствии хрома, молибдена, что указывает на способность РЗМ 
образовывать соединения с углеродом в присутствии в метал-
ле сильных карбидообразователей. 
Иттрий устраняет слоистое распределение серы в метал-
ле сварных швов способствует ее перераспределению. Серни-
стые соединения в микролегированном металле сосредоточе-
ны преимущественно в осях первичных кристаллитов, а 
межосные пространства, границы обеднены серой. Характер 
распределения серы дискретный. Наблюдается сильное из-
мельчение кристаллитов – поперечные размеры осей и ме-
жосных пространств находятся в соотношении 1:1, тогда как в 
исходном металле этот показатель 1:3. 
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Оксиды РЗМ (Y2O3, CeO2) в меньшей степени изменяют характер распределения серы, однако модифицирующий  
эффект выражен явно. 
Добавка в электрод иттрия приводит к измельчению 
структуры углеродистой стали – при содержании 0,3% раз-
мер зерна уменьшается в 2–3 раза по сравнению с металлом 
исходного варианта. Оксиды РЗМ менее эффективно влияют 
на изменение размера зерна. Значительное модифицирующее 
воздействие оказывает Y и на аустенитный наплавленный 
металл. Содержание до 0,3%Y приводит к измельчению 
структуры, дроблению дендритной сетки, очищению и уто-
нению межзеренных границ, Повышение содержания Y   
(в т. ч. оксидов РЗМ) до 0,5% влечет за собой образование 
новых фаз и загрязнение структуры металла. 
Характер влияния Y на степень измельчения зерен и 
уменьшение дисперсии их размеров в наплавленной углеро-
дистой стали идентичен литому, содержащему Y. Однако в 
наплавленном металле этот эффект выражен резче, что свя-
зано со спецификой образования сварочной ванны и усло-
виями последующего процесса кристаллизации.  
Содержание в углеродистом электроде до 0,3 % иттрия 
не приводит к перлитизации структуры, однако изменяет 
перлитную составляющую – происходит дробление перлит-
ных колоний. Раздробленная карбидная фаза приобретает 
заоваленную форму по строению приближающуюся к зерни-
стому перлиту. Структура многослойных наплавок (швов) 
одинакова по всему сечению. 
Содержание свыше 1%Y приводит к появлению участков 
структур бейнитного типа, которые при содержании более 3%Y 
занимают весь объем многослойной наплавки. Это связано с 
проявлением при таких количествах легирующего влияния ит-
трия, выражающегося в снижении критической точки Ar1 и повышении устойчивости переохлажденного аустенита. 
Аналогичное изменение структуры выявлено при ис-
пользовании в качестве электродного стержня стали 30 с до-
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бавками иттрия. При содержании в стержне до 0,12%Y 
структура по глубине слоев мало изменяется. При содержа-
нии в стержне 0,21%Y и более наблюдается резкое изменение 
структуры. 
Установлено, что микролегирование металла иттрием 
приводит к торможению диффузионных процессов переме-
щения углерода при образовании карбидов хрома, уменьшает 
микрохимическую неоднородность. Благоприятные струк-
турные изменения и изменение характера распределения НВ 
уменьшают склонность металла к МКК. 
Введение иттрия в металл сварных швов сталей как с 
ОЦК, так и с ГЦК решеткой, снижает диффузионную под-
вижность водорода, уменьшает водородопоглощение. Это 
обусловлено присутствием в металле иттрия как в составе 
НВ, так и в твердом растворе, который обеспечивает высо-
кую энергию электронных связей его с водородом. 
При содержании в электроде до 0,3 % иттрия (остат. 
конц. до 0,01%) возрастают все механические показатели 
углеродистого наплавленного металла, а ударная вязкость 
при минус 70 °С возрастает в 2 раза по сравнению с металлом 
без иттрия. 
Характер влияния оксидов РЗМ на механические свой-
ства наплавленного металла примерно такой же, как и ит-
трия, но абсолютные показатели этих свойств имеют более 
низкие значения.  
Изменение механических свойств аустенитного наплав-
ленного металла под воздействием РЗМ носит экстремаль-
ный характер. Введение в количестве 0,1 – 0,3 % приводит к 
повышению всех показателей механических характеристик. 
Подобный характер изменения механических свойств, за ис-
ключением прочностных показателей, наблюдается и при 
добавке в покрытие оксидов РЗМ. Значения σв, σ0,2 монотон-
но возрастают, что связано, прежде всего, с повышением ин-
декса загрязнения металла неметаллическими включениями. 
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4. èêàåÖêõ èêÄäíàóÖëäéÉé àëèéãúáéÇÄçàü 
êáå Ç ëÇÄêéóçõï åÄíÖêàÄãÄï 
 
4.1. Технологические особенности применения РЗМ  
в сварочных материалах 
 
Добавка РЗМ в электродные покрытия, флюсы, шихту порошковых 
проволок в чистом виде (за исключением ввода их в сталь при получении 
отливок, предназначенных для изготовления проката, ленты для порошко-
вой проволоки, сплошной сварочной проволоки) вызывает определенные 
трудности по причине технологического и экономического характера (не-
обходимость соблюдения специальных мер безопасности при их перера-
ботке, дополнительное технологическое оборудование и пр.). Наиболее 
перспективным в большинстве случаев является использование в свароч-
ном производстве РЗМ в виде лигатур на основе Sі, Mg, Al и др [6, 10]. 
Поскольку РЗМ в лигатуре находятся в виде сплава, они в определенной 
степени защищены от атмосферного окисления в процессе подготовки 
шихты. Кроме того, лигатуры на основе Sі, Mg, Al легко поддаются дроб-
лению, отпадает потребность в применении дополнительных мер безопас-
ности, обеспечивается безотходная технология их использования. Исклю-
чением является цериевая лигатура. Активное взаимодействие церия с 
кислородом при комнатной температуре сильно усложняет процесс подго-
товки шихты (размол, просев). По эффективности воздействия на металл 
шва применение PЗM в виде сплавов (лигатур) адекватно чистым РЗМ. В 
данной работе приведены некоторые примеры применения РЗМ в свароч-
ных материалах. 
 
4.2. Электроды для сварки низкоуглеродистых  
и низколегированных сталей 
 
Для промышленного апробирования электродов была 
выбрана кремнистая лигатура СИИТМИШ (ТУ-І4-5-50), со-
держащая  различные РЗМ в сумме 30 %. Содержание Y в 
указанной сумме РЗМ ~30%. Было изготовлено несколько 
партий сварочных электродов1 с покрытием, в состав которого 
входило 8, 10 и 12 % (0,12–0,2% Y) лигатуры относительно 
                                           
1 Ефименко Н. Г., Евдокимов К.К., Штангей Г.И. и др. Авт. свид. 
№ 626912. – Опубл. 05.10.78; Бюл. № 37. – 3 с 
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массы стержня. Введение в состав покрытия 10 % лигатуры 
приводит к уменьшению более чем в два раза содержания се-
ры (табл. 4.1), увеличению содержания в металле Mn и Si, что, 
естественно, приводит к росту прочностных свойств наплав-
ленного металла (табл. 4.2). При этом уровень пластичности 
сохраняется, а ударная вязкость возрастает. 
 
Таблица 4.1. Химический состав металла, наплавлен-
ного электродами исходного варианта и электродами с 
лигатурой в покрытии 
 
Количество лигатуры, 
масс. % 
Содержание элементов, масс. % 
C Mn Si S P Yост 
0 (исходный) 0,11 0,95 0,63 0,021 0,018 - 
10 0,1 1,26 1,13 0,009 0,016 0,009 
 
Таблица 4.2. Механические свойства наплавленного 
металла 
Количество лигату-
ры, масс. % 
σв, 
МПа
σ0,2, 
МПа 
δ, 
% 
ψ, 
% 
KCU, МДж/м2 
 (+20  °С) 
0 (исходный) 525 395 29 71 1,8 
10 650 520 29 70 2,3 
 
Важно подчеркнуть, что ударная вязкость наплавленно-
го металла для всех изученных составов остается более высо-
кой вплоть до минус 70 °С (рис. 4.1). 
Ударная вязкость, являясь комплексной характеристи-
кой, не дает полной информации о сопротивлении металла 
хрупкому разрушению. 
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 Рис. 4.1. Ударная вязкость металла, 
наплавленного электродами исход-
ного варианта (1) и содержащими 10 
% лигатуры СИИТМИШ (2) 
 Рис. 4.2. Температурное влияние 
на работу распространения (1) и 
зарождения (2) трещин в металле, 
наплавленном электродами исход-
ного варианта (пунктирная линия) 
и содержащим 10 % лигатуры 
СИИТМИШ (сплошная линия)
Интерес представляло определение компонентов работы раз-
рушения (КСз и КСр), которые определялись на образцах с  
V–образным надрезом (тип IX ГОСТ 6996) и нанесенной на 
вибраторе усталостной трещиной. 
Микролегирование металла РЗМ приводит к повыше-
нию работы зарождения трещины (КСТ3) во всем интервале 
исследованных температур (рис. 4.2.). Работа развития тре-
щины (КСТр), увеличиваясь заметно при комнатных темпера-
турах, уменьшается по мере снижения температуры. При 
этом по мере снижения температуры разница между значе-
ниями КСТр для металла без РЗМ и с РЗМ уменьшается, 
а при минус 70 °С эти значения становятся одинаковыми. 
С целью определения возможности использования раз-
работанных электродов, содержащих лигатуру РЗМ, для 
сварки хладостойких сталей, испытанию подвергали сварные 
швы (на ударный изгиб) и сварные соединения (на разрыв), 
  
154 
выполненные на широко используемых в технике сталях 
09Г2С и 10ХСНД. Сварные швы, выполненные разработан-
ными электродами, в отличие от сварных швов, выполнен-
ных электродами исходного варианта, характеризуются по-
вышенными прочностными свойствами и ударной вязкостью 
в широком интервале температур при идентичности показа-
телей уровня пластичности (табл. 4.3). 
 
Таблица 4.3. Механические свойства сварных швов 
на стали 10ХСНД и 09Г2С, выполненных электродами 
исходного и опытного (с 10% лигатуры в покрытии)  
вариантов 
 
Ст
аль
 
Эл
ект
род
 
σ в,
 М
Па
 
σ 0,
2, 
МП
а 
δ, %
 
ψ, 
%
 KCU, МДж/м
2 
+20 0 20 -40 -60 -70
10
ХС
НД
 
исх. 580 470 28 68 1,8 1,6 1,3 1,2 0,7 0,6
опыт. 620 490 28 67 2,1 1,8 1,8 1,5 1,2 1,0
09
Г2
С исх. 550 400 29 72 1,9 1,7 1,7 1,2 0,9 0,7
опыт. 600 440 30 68 2,3 2,2 2,2 1,8 1,4 0,9
 
Электроды с лигатурой СИИТМИШ в покрытии характеризуются 
высокими сварочно-технологическими свойствами, которые, прежде 
всего, обладают высокой стабильностью горения дуги. Входящий в со-
став лигатур иттрий имеет низкий потенциал ионизации благодаря чему 
дуга легко возбуждается и горит устойчиво [137]. Перенос металла мел-
кокапельный, обеспечивающий мелкочешуйчатую поверхность шва. 
Шлаковая корка при этом отделяется самопроизвольно, что устраняет 
зашлаковки, особенно при многопроходных швах. 
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Разработанным электродам присвоена марка ЗТМ-2У (ТУ-ЗТМ-2У-
80) и они рекомендованы для сварки ответственных конструкций, эксплуа-
тирующихся при пониженных температурах. 
Морским регистром электроды ЗТМ-2У допущены для сварки  
ответственных судовых конструкций1. 
 
 
4.3. Электроды для сварки коррозионностойких сталей 
 
B коксохимическом и химическом производстве боль-
шое количество сварных конструкций работает в условиях 
нагружения под действием активных сред нередко вызываю-
щих потерю прочности и разрушение конструкций. Наиболее 
сложные условия эксплуатации создаются под действиям аг-
рессивных сульфатных сред и растворов роданистых  солей. 
Для разработки электродов, предназначенных для изго-
товления и ремонта сварных конструкций, оптимизировался 
[192] химический состав металла шва, обеспечивающий мак-
симальную коррозионную стойкость.  
Исследованию подвергали металл швов, выполненных 
на пластинах из стали 10Х17Н13М2Т. Микролегирующие 
добавки РЗМ вводили в металл шва через покрытие электро-
дов.  
Методика эксперимента включала получение опытных наплавок, 
имеющих различное содержание легирующих элементов С, Cr, Ni, Мо, Y 
(однофазное варьирование). Для обеспечения требуемых концентраций С, 
Cr, Ni, Mo производилась выборка проволоки из различных партий соста-
вов СВ-07Х19Н11МЗ, СВ-08Х19Н12МЗ и СВ-04Х17Н10М2, используемой 
в качестве электродных стержней. 
Коррозионные гравиметрические испытания образцов проводили в 
1М H2S04 при термостатировании (60 °С). Химический состав некоторых исследуемых вариантов металла и 
его коррозионная стойкость приведены в табл. 4.4. 
 
 
                                           
1 Каталог «Сварочные материалы стран-членов СЭВ» – Киев-Москва, 1981. – 512 с. 
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Металлы приведенного химического состава (табл. 4.4) широко ис-
пользуются в качестве стержней для изготовления ряда марок сварочных 
электродов, применяемых для сварки коррозионностойких сталей различ-
ного ассортимента. При исследованиях необходимо было определить зна-
чимость влияния входящих в состав металла каждого из компонентов на 
коррозионную стойкость и на основе полученных результатов разработать 
состав электродов для сварки коррозионностойких сталей.  
 
Таблица 4.4. Химический состав исследуемого ме-
талла 07X19Н11МЗ и результаты моделирования корро-
зионной системы сварной шов-раствор 1МH2S04 при 60С 
 (К – скорость коррозии; d3 – величина зерна аустенита) 
 
№
  
 
Содержание элементов в металле, % масс К,  
г/м2ч 
d3,  мк
м Y C Cr S Ni Ti P Mo 
1 - 0,06 18,5 0,016 10,2 0,5 0,02 2,1 0,460 68 
2 0,0022 0,08 18,4 0,015 10,8 0,5 0,02 2,2 0,232 44 
3 0,0022 0,07 18,4 0,014 10,2 0,5 0,03 2,2 0,252 45 
4 0,0028 0,07 18,7 0,013 10,8 0,6 0,02 2,0 0,123 21 
5 0,0028 0,07 18,1 0,013 10,2 0,5 0,03 2,0 0,122 22 
6 0,0034 0,06 18,4 0,012 10,8 0,6 0,02 2,2 0,176 24 
7 0,0034 0,08 18,4 0,013 10,2 0,5 0,02 2,1 0,182 21 
 
 Рис. 4.3. Величина зерна в на-
плавленном металле 
07Х19Н11МЗ: а – без иттрия; 
содержащего 0,0043 % иттрия; 
х 450 
При анализе результатов 
исследований установлено, что 
введение иттрия в металл на-
плавки  приводит  к измель-
чению зерна (рис. 4.3), диспер-
гированию дендритной струк-
туры (рис. 4.4). 
Концентрация иттрия в 
наплавленном металле 
0,0022 % (при вводе его в 
электродное покрытие в виде 
металлической добавки)
приводит к измельчению ветвей дендритных образований 
(рис. 4.4, б), существенно уменьшается количество ветвей 
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второго порядка. Расстояние между дендритными ветвями 
уменьшается в 2-3 раза. Увеличение концентрации иттрия до 
0,0034 % (см. табл. 4.4. вар 6, 7) приводит к дроблению денд-
ритов (рис. 4.4, в). 
 
 
 
Рис. 4.4. Микроструктура металла шва 07Х19Н11М3, полученного нап-
лавкой электродами: а – без РЗМ; б – 0,0022 % Y, в – 0,0028 % Y; х 200 
 
Аналогично иттрий оказывает влияние на дендритную 
структуру при вводе его в виде оксида иттрия при содержа-
нии Y в наплавке 0,0028 % (рис. 4.5).  
Однако при этом замечено загрязнение металла оксида-
ми. Введение микродобавок в металл наплавок приводит к 
существенному измельчению зеренной структуры (табл. 4.4), 
очищению границ зерен. При содержании иттрия до 0,0028 % 
величина зерна уменьшается в 2,5 раза. Дальнейшее повыше-
ние концентрации Y на дисперсность зерна сказывается  
незначительно.  
Анализируя структурные изменения и результаты кор-
розионных испытаний, можно констатировать, что основную 
роль в повышении коррозионной стойкости наплавленного 
металла играет микродобавка иттрия. Для достижения высо-
кой коррозионной стойкости сварного шва необходимо обес-
печить достаточное содержание иттрия в металле в количест-
ве 0,0025–0,0030 % мас. При такой концентрации достигается 
максимальное измельчение зерна и дендритов, очищение 
пограничных участков зерен. 
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Рис. 4.5. Микроструктура металла 
07X19Н11МЗ, полученного на-
плавкой электродами, содержа-
щими в покрытии  оксид иттрия. 
Концентрация Y в металле шва, % 
масс.:  а – 0,0028; б – 0,0035; х 200 
На основании вышеприве-
деных исследовании были 
разработаны электроды на 
основе проволоки СВ-
07Х19Н11МЗ, в  состав покры-
тия которых вве-дены РЗМ – 
иттрий в составе лигатуры 
марки СЗ0РЗЭ10 и оксид церия 
(СеО2) в количествах 0,15 % и 
0,2 % соответственно (в пере-
счете относительно массы 
стержня)1. Химический состав 
наплавленного металла, вы-
полненного на стали 
І0ХІ7Н13М2Т, мас. %: 
 С = 0,07–0,09; Mn = 1,0–1,2; 
 Si = 0,6–0,8; Cr = 19–19,8;  
Ni = 11–11,3; Mo = 2,0–2,5; 
S = 0,005–0,008; P = 0,016–
0,019; Y = 0,0019; Ce = 0,0021. 
 
 
Механические свойства наплавленного металла и метал-
ла сварного шва приведены в таблице 4.5. 
Для промышленных гравиметрических испытаний готовили 
образцы наплавленного металла и сварные соединения из ста-
ли 10Х17Н13М2Т, серийно применяемыми электродами ма-
рок ЦЛ-11, НЖ-13 и разработанными (ЛК-1)1. При сравни-
тельных испытаниях выявлено уменьшение больше чем на 
порядок скорости коррозии сварных соединений, изготовлен-
ных с применением разработанных электродов (табл. 4.6). 
                                           
1 Патент № 15674 Украина; Патент № 1785156 Россия. Опубл. 20.04.96; Бюл. № 11, 
7 с. Электродам присвоена марка ЛК-1 
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Таблица 4.5. Механические свойства наплавленного ме-
талла и металла шва, выполненного на стали 
10ХІ7НІ3М2Т электродами ЛК-1 
 
Объект  
исследований σв, МПа σ0,2, МПа δ, % ψ, % KCU, МДж/м2 
Наплавленный 
металл 590-610 380-400 42-44 54-57 17-21 
Металл шва 600-620 420-460 38-41 55-58 15-18 
 
Таблица 4.6. Результаты промышленных испытаний 
сварных соединений в диссоциаторе установки получения 
роданистого аммония Ясиновского КХЗ 
 
Марка электрода Марка стали конструкции 
Скорость корро-
зии, г/м2 час 
1 2 3 
 10Х17Н13М2Т 0,1031* 
НЖ-13 тоже 0,1234* 
ЦЛ-11 тоже 0,4834* 
ЛК-1 тоже 0,0025 
Примечание. Продолжительность испытания – 400 часов  
(* – локальное разрушение металла). 
 
Известно, что при сварке аустенитных, аустенитно-
ферритных сталей в ЗТВ и металле сварных швов, особенно 
при многократном тепловом воздействии (в случае выполне-
ния многослойных швов), возможно выделение избыточных 
фаз, в том числе ферритной, мартенситной, а в интервале 
температур 500-850 °С – σ фазы. Это приводит к снижению 
коррозионной стойкости сварных соединений. 
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Для определения степени стабильности структуры  
металла шва, микролегированного РЗМ, сравнительным ис-
следованиям подвергали металл швов, выполненных электро-
дами ЛК-1 и электродами идентичного химического состава, 
но без РЗМ. Наплавки выполняли на сталь 0Х17Н13М3Т. 
Тщательный металлографический анализ многослойных 
сварных швов в состоянии после сварки, выполненными элек-
тродами без РЗМ, позволил выявить очаги начала формиро-
вания игольчатой фазы (рис. 4.6). 
 
 
Рис. 4.6. Образование игольчатой 
фазы в многослойном шве на стали 
0Х17Н13М3Т, выполненном элек-
тродами исходного варианта 
(без РЗМ) 
Провоцирующий нагрев 
при температуре 720 °С в те-
чение 100 часов приводит к 
интенсификации образования 
упомянутой фазы (рис. 4.6; 
4.7, а) выделению и коагуля-
ции карбидной фазы в погра-
ничных областях (рис. 3.43, а). 
В состав игольчатой фазы, как 
указывалось, входит углерод и 
хром, т.е. это карбидные вы-
деления специфической фор-
мы. Игольчатые образования 
"прорастают" в объеме границ 
зерна (рис. 4.6, 4.7, a). 
Структура РЗМ – содержащего металла, подвергнутого 
нагреву до 720 °С, в отличие от исходного, претерпела незна-
чительные изменения – произошло утолщение границ зерен 
(рис. 4.7, б), однако они остались чистыми. Результаты иссле-
дования показали [185], что введение в состав электрода РЗМ 
стабилизирует структуру наплавленного металла в условиях 
теплосмен сварочного цикла и является убедительным под-
тверждением выводов (разд. 3) о задержке диффузионных 
процессов, прежде всего диффузии углерода. 
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 Рис. 4.7. Структурные изменения в подвергнутом нагреву при температуре 
720 °С в течение 100 часов металле 07X19H11M3, наплавленном электродами: 
а – без РЗМ; б – содержащими 0,15 % Y и 0,2 % СеО2 в покрытии 
 
Лигатура СИИТМИШ (ТУ-І4-5-50-74), несмотря на ее благоприят-
ное воздействие на металл сварных швов и относительно широкое исполь-
зование в металлургии, в т.ч. в сварочных материалах, имеет существен-
ный недостаток – содержит в своем составе значительное количество 
церия и РЗМ цериевой группы, которые по эффективности влияния на 
свойства металла сварных швов значительно уступают иттрию. 
На основании результатов вышеприведенных исследований была 
разработана иттриевая лигатура4, базовый состав которой содержит: Y – 
10-15 %; Fе – 2-10 %; Al – 2-8 %; Са – 0,3-5 %; Si – остальное. Соотноше-
ние указанных компонентов в лигатуре подобрано с учетом возможности 
ее использования в электродных покрытиях, шихте порошковых проволок, 
флюсе и пр. Содержание железа в лигатуре ограничено, что обеспечивает 
высокую ее технологичность при приготовлении шихт. В зависимости от 
цели использования в состав лигатуры может вводиться: Cr до 20 %; Ni до 
15 %; Мo до 15 %. Лигатуре присвоена марка С30РЗЭ10.  
 
4.4. Порошковая проволока для износостойкой наплавки 
 
Активное взаимодействие РЗМ с углеродом в процессе 
формирования структуры (разд. 3) позволило предположить, 
что введение их в наплавленный металл, содержащий значи-
тельное количество карбидообразующих элементов, позволит 
в той или иной мере влиять на процесс карбидообразования. 
В условиях ударно-абразивного износа по данным [191]  
преимуществом обладают металлические системы типа 
                                           
4 ТУ14-141-97-87 
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C-Cr-Si-Mn-Mo-Ni-Fe, содержащие 30 – 40% карбидной фазы, 
20-25 % метастабильного аустенита, обеспечивающего срав-
нительно вязкую матрицу. Однако наличие крупных карбидов 
хрома приводит в процессе эксплуатации указанной металли-
ческой системы к разрушению и частичному выкрашиванию 
карбидной фазы, снижению износостойкости. Поэтому для 
повышения износостойкости существует тенденция дробле-
ния карбидной фазы и, по возможности, равномерного ее  
распределения в матрице.  
 
 
Таблица 4.7. Фазовый состав и свойства металла, на-
плавленного порошковой проволокой ПП–300Х28Н2ГСЧ 
 
Содержание 
лигатуры  
СИИТМИШ 
в шихте, % 
мас. 
Химический состав на-
плавленного металла, % 
мас. Содержание  
структурных  
составляющих, % 
Твердость, 
ед.  
НRС С Cr Mn Si Ni Fe
Исходный 2,8 26,3 1,2 0,8 2,0 ост
33 – 35 избыт. кар 
биды; 23 – 25  – 
аустенит 
50-51 
1 2,7 27,2 1,0 0,85 1,9 ост 34 – 35 избыт. кар биды; 24 – аустенит 51-55 
2 2,85 27 1,1 0,7 1,95 ост
35 – 38 – избыточ-
ные карбиды; 22 – 
26 – аустенит 
53-54 
5 2,8 27,7 1,3 1,0 2,0 ост
20 – 22 –
избыточные карби-
ды; 30 – 40 аусте-
нит,  ледебурит 
47-50 
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Для исследований за базовый был принят металл сле-
дующего химического состава, % мас.: С – 2,8; Сг – 26; Mn – 
1,2; Si – 0,8; Ni  – 2; Fe – основа. Твердость после наплавки – 
50–52 НRC (табл. 4.7). Структурный состав – избыточные  
карбиды хрома в аустенитно-карбидной эвтектике (рис. 4.8, а). 
 
 
 
Рис. 4.8. Трансформация карбидной фазы в металле наплавок 
С – Сr – Mn – Si – Ni – Fe: не содержащих P3M (a), вводимых 
в шихту порошковой проволоки в виде лигатуры СИИТМИШ 
в количестве 1 % (б); 2 % (в); 5 % (г); x 200 
 
В качестве добавок, вводимых в состав порошковых 
проволок, использовали иттрий металлический (порошок), 
оксиды РЗМ (Y2O3, CeO2), лигатуры марок СИИТМИШ, 
СЦЕMИШ, С30РЗЭ10. 
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В данной работе рассмотрено влияние на формирование 
карбидной фазы только PЗM, вводимых в порошковую про-
волоку в виде лигатуры СИИТМИШ. При анализе результа-
тов исследований не обнаружено значительных отличий 
влияния РЗМ, вводимых в порошковую проволоку в различ-
ном виде на характер распределения и размеры карбидной 
фазы. Однако предпочтительным (с точки зрения экономиче-
ской и технологической) является использование РЗМ в виде 
лигатуры. 
Исследованиями установлено, что существует экстре-
мальная зависимость между количеством вводимых добавок 
РЗМ в порошковую проволоку и содержанием карбидной фа-
зы в наплавках (табл. 4.7). Введение в порошковую проволоку 
1 – 2 % лигатуры СИИТМИШ приводит к дроблению карбид-
ной фазы (рис. 4.8 б-г) и равномерному распределению в мат-
рице, модификации структурных составляющих. При повы-
шении концентрации РЗМ (свыше 2 %) содержание 
избыточных карбидов уменьшается, а содержание аустенит-
ной составляющей растет. 
Таким образом, оптимальным количеством вводимой в 
порошковую проволоку лигатуры СИИТМИШ является 1,5 – 
2,0 % (0,2–0,3 % РЗМ в пересчете относительно массы метал-
лической ленты). 
На основании результатов исследований разработана и 
прошла промышленную проверку порошковая проволока, 
которой присвоена марка ПП–300Х28Н2ГСЧ. Проволока ре-
комендована для наплавки поверхностей, подвергающихся 
ударно-абразивному износу. 
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